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Superelastische NiTi-Legierungen werden aufgrund ihrer besonderen mechanischen, 
korrosiven und biokompatiblen Eigenschaften zunehmend in der Medizintechnik, Mikrosystem-
technik oder Mikrohandhabungstechnik eingesetzt. Kommt es aufgrund von Gleitkontakten 
zwischen den Festkörperoberflächen einzelner Bauteile zu Reibung und Verschleiß, so kann die 
Funktionsfähigkeit insbesondere miniaturisierter Systeme stark beeinträchtigt werden. 
In der vorliegenden Arbeit wurden die tribologischen Eigenschaften einer selbstgepaarten NiTi-
Legierung bei ungeschmierter, einsinniger Gleitbeanspruchung im Mikrokontakt untersucht. 
V ergleichende Messungen an den reinen Metallen Nickel und Titan dienten einerseits als Refe-
renz und trugen andererseits zur Klärung der aufgetretenen Effekte bei. 
Vor den tribologischen Versuchen wurden die Gefüge der Versuchsmaterialien licht- und 
transmissionselektronenmikroskopisch charakterisiert, Art und Dicke der natürlichen Oxid-
schichten auf den Probenoberflächen mit mikroanalytischen Verfahren bestimmt sowie tribo-
logisch relevante Kenngrößen wie Komgröße, Härte, Elastizitätsmodul und plastische 
Verformungsanteile gemessen. 
Die tribologischen Untersuchungen wurden in einem miniaturisierten Stift-auf-Scheibe-
Kontakt bei Raumtemperatur durchgeführt. Dabei wurde der Einfluß der Normalkraft, der 
Gleitgeschwindigkeit sowie des Umgebungsmediums (oxidierende Atmosphäre unterschiedli-
cher Luftfeuchte einschließlich dest. Wassers sowie nichtoxidierende Atmosphäre) auf die Rei-
bungs- und Verschleißkenngrößen bestimmt. Die verschlissenen Probekörper wurden 
anschließend mit geeigneten mikroskopischen, profilometrischen und spektroskopischen Un-
tersuchungsmethoden hinsichtlich der Verschleißerscheinungsformen analysiert. Unterschiede 
in den tribologischen Wechselwirkungsmechanismen der einzelnen Materialpaarungen wurden 
anhand der Eigenschaften der metallischen Grundmaterialien und ihrer Oxide erklärt. 
Alle drei selbstgepaarten Materialien zeigten einen ausgeprägten Einfluß der Normalkraft bzw. 
Flächenpressung, der Gleitgeschwindigkeit sowie des Umgebungsmediums auf den Verlauf der 
Reibungszahl und des linearen V erschleißbetrages. Für die gefundenen Abhängigkeiten spielten 
insbesondere die Stabilität der natürlichen Oxidschichten sowie die Ausbildung und Stabilität 
von oxidischen Deckschichten und Metall/Metall-Kontakte eine wichtige Rolle. 
Aus den Ergebnissen kann für praktische Anwendungen gefolgert werden, daß die Kontaktflä-
chen von NiTi-Gleitpaaren für Flächenpressungen unter 400 MPa dimensioniert und gleichzei-
tig Gleitgeschwindigkeiten unter 10 mm!s eingestellt werden sollten, um eine niedrige 
Reibungszahl und Verschleißintensität durch einen tribochemischen Verschleißmechanismus zu 
erzielen. Bei Beanspruchungen über 500 MPa Flächenpressung oder 35 mm/s Gleitgeschwin-
digkeit muß aufgrund des sich einstellenden Metall/Metall-Kontaktes mit hoher Reibungszahl 
und Verschleißintensität gerechnet werden. Unter diesen Bedingungen kommt es zudem, wie 
auch bei Anwesenheit von Wassermolekülen in Luft mit einer rel. Feuchte von über 30%, auf-
grund der gegenüber Nickel bevorzugten Oxidation des Titans zu einer deutlichen Ni-




Tribological properties of a superelastic NiTi shape memory alloy, Ni and Ti 
in unlubricated self-mated sliding micro contacts 
Superelastic NiTi alloys are increasingly being used in medical applications, microsystem tech-
nology, and microhandling techniques because of their particular mechanical properties, corro-
sion resistance, and biocompatibility. In case of sliding contacts between solid surfaces ofNiTi 
components, the lifetime of miniaturized systems can be unsufficient depending on the loading 
parameters. 
In this work, the tribological properties of self-mated NiTi surfaces in unlubricated, unidi-
rectional sliding microcontacts were investigated. For reference, pure nicket and titanium sur-
faces were tested under the same experimental conditions as the NiTi surfaces. 
Before the tribological tests, microstructural examinations of the materials were performed by 
using light and transmission electron microscopy. Types and thicknesses of natural oxide layers 
on the surfaces of the samples were determined by microanalytical methods. Tribologically 
relevant parameters such as grain size, hardness, elastic modulus, and amount of plastic defor-
mation were also measured. 
Tribological tests were carried out on a miniaturized pin-on-disk contact at room temperature. 
The intluence of Ioad, sliding velocity and atmosphere on friction and wear were determined. 
The atmosphere was changed by varying the relative humidity in air, using distilled water as 
interfacial medium and a non-oxidizing atmosphere (vacuum). The worn contact surfaces were 
investigated by microscopic, profilometric and spectroscopic methods. Differences in the tribo-
logical behaviour of the various metallic pairs were explained by the different properties of the 
metallic materials and their oxides. 
Test results showed a strong dependence of the friction coefficient and the wear intensity on: 
1) the stability of natural oxid films on the functional surfaces, 2) the formation and stability of 
surface layers consisting of compacted, oxidized debris, and 3) metal to metal contact during 
tribologicalloading, as a function of Ioad (normal force or contact pressure), sliding velocity 
and atmosphere. 
F or practical applications, sliding parts made from Ni Ti should be designed to sustain contact 
pressures less than 400 MPa to avoid stress induced martensitic formation, and at the same 
time the sliding velocity should be less than 10 mm/s to favour tribochemical reaction layers, 
resulting in an improvement of tribological properties. When Ni Ti slidings pairs are used with 
contact pressures higher than 500 MPa or sliding velocities higher than 35 mmls, metal to me-
tal contact occurs, resulting in a distinct increase in friction and wear. Additionally, und er such 
loading parameters or in wet atmosphere with a relative humidity higher than 30%, the contact 
surfaces become Ni-rich because of the rapid oxidation of titanium, leading to an increased 
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Symbol Einheit Erklärung 
A m2 Fläche, Oberfläche 
a' mm Radius der Verschleißfläche des Stiftes 
a, b, c nm Gitterkonstanten eines Kristallgitters 
Ar oc Austenit-Finish-Temperatur 
Ar m2 wahre Kontaktfläche im tribologischen Kontakt 
As oc Austenit-Start-Temperatur 
bs mm Breite der Verschleißspur 
c' kJ·kg- 1·K1 spezifische Wärme 
c* materialspezifische Konstante in Hall-Petch-Gleichung 
d mm arithmetischer Mittelwert von Härteeindruckdiagonalen 
do mm Durchmesser der Scheiben 
dK J.lm,m mittlere Korngröße 
dr mm Durchmesser der Stiftproben 
E GPa Elastizitätsmodul 
Er GPa reduzierter Elastizitätsmodul 
F mN Normalkraft bei Härtemessung im Kleinlasthärteprüfgerät 
Fmax mN maximale Normalkraft bei Kraft-Eindringtiefe-Versuch 
FN mN Normalkraft 
FR mN Reibungskraft 
h J.lm Eindringtiefe bei Kraft-Eindringtiefe-Messung 
hmax J.lm maximale Eindringtiefe bei Kraft-Eindringtiefe-Versuch 
hmin J.lm minimale Eindringtiefe bei Kraft-Eindringtiefe-Versuch 
hp J.lm plastische Eindringtiefe bei Kraft-Eindringtiefe-Versuch 
Hplast N -2 ·mm plastische Härte 
HU,HVL N -2 ·mm Universalhärte 
HV Vickershärte 
k W·m- 1·K1 Wärmeleitfähigkeit 
k' Formfaktor des Indenters bei Kraft-Eindringtiefe-Versuch 
L m Meßlänge 
La Vergleichsgröße in der Blitztemperaturhypothese 
VI Formelzeichen 
Md oc Grenztemperatur, unterhalb der ein Austenitgefüge spannungsindu-
ziert in Martensit umwandeln kann 
Mr oc Martensit-Finish-Temperatur 
Ms oc Martensit-Start-Temperatur 
nK Anzahl der Schnittpunkte von Geraden mit Komgrenzen 
Pmax MPa maximale Hertzsehe Pressung 
Ps MPa momentane, scheinbare Flächenpressung 
R' mm Krümmungsradius eines kugelformigen Körpers bzw. Indenters 
Ra ).tm arithmetischer Mittenraubwert 
Rr m Radius von Rauheitshügeln 
RF % relative Luftfeuchte 
rK mm Krümmungsradius der balligen Stiftproben 
rs mm Radius der Verschleißspur 
RT oc Raumtemperatur (20 - 25°C) 
Rz ).tm maximale Raubtiefe 
s m Gleitweg 
Skrit m kritischer Gleitweg für Änderung der mittleren Reibungszahl 
T oc Temperatur 
tc s Zeit bis zum Erreichen der kritischen Oxidschichtdicke 
Ts oc Schmelztemperatur 
ßTr K Blitztemperaturerhöhung 
V Vergrößerung 
VR,K mmls kritische Gleitgeschwindigkeit 
VR mmls Gleitgeschwindigkeit 
W*,,o ).tm linearer Verschleißbetrag der Scheibe, nach Versuchsende ermittelt 
W*I,P ).tm linearer Verschleißbetrag des Stiftes, nach Versuchsende ermittelt 
W*v,o mm3 volumetrischer Verschleißbetrag der Scheibe 
W*v.P mm3 volumetrischer Verschleißbetrag des Stiftes 
We % prozentualer Anteil der elastischen Verformungsenergie 
w, ).tm linearer Verschleißbetrag von Stiftprobe und Scheibe, während der 
Versuchsläufe aufgezeichnet 
Wvs ).tmlm lineare Verschleißintensität 
Wp % prozentualer Anteil der plastischen Verformungsenergie 
Wt % auf 100 % normierte Gesamtenergie 
Formelzeichen, Abkürzungen VII 
Wvts mm3/m volumetrische Verschleißintensität 
z Anzahl von Geraden 
Zc m kritische Oxidschichtdicke, bei der diese bei Belastung bricht 
a 1/K thermischer Ausdehnungskoeffizient 
a' grad Flächenwinkel eines pyramidenfOrmigen Indenters 
c % Dehnung 
Cirr % nach Entlastung rückbleibende Dehnung 
Cmax % kritische Dehnung, bei der gesamtes Probenvolumen in spannungsindu-
zierten Martensit umgewandelt ist 
ll Reibungszahl = FR I F N 
!lad Reibungszahl bei adhäsivem Verschleißmechanismus 
!lEB Reibungszahl im Einlaufbereich 
llss Reibungszahl im stationären Bereich 
V Poissonsche Querkontraktionszahl 
p kg·m-3 Dichte 
cr MPa äußere mechanische Spannung 
cro/u MPa obere/untere Plateauspannung bei spannungsinduzierter Martensitbildung 
cry N -2 ·m Fließspannung 















monoklines Gitter der NiTi-Martensitphase 
kubisch raumzentriertes Gitter der NiTi-Austenitphase vom Typ CsCl 
energiedispersive Röntgenanalyse 
Elektronenspektroskopie für die chemische Analytik 




shape memory alloy (Formgedächtnislegierung) 
Transmissionselektronenmikroskop 
Versuch im Hochvakuum (10-3 Pa) 
1 Einleitung 
1 Einleitung 
In den letzten Jahrzehnten sind durch die ständig wachsenden Anforderungen an die moderne 
Technik neue Forschungsfelder wie z.B. die Mikrosystemtechnik, die Mikrohandhabungstech-
nik oder die minimal invasive Medizintechnik entstanden. Wie die kurze Aufzählung bereits 
zeigt, spielt die Miniaturisierung eine immer größere Rolle. So ermöglichen neue Technolo-
gien, wie z.B. die LIGA-Technik in der Mikrosystemtechnik, die Herstellung immer kleinerer 
Aktoren und Sensoren aus vielfaltigen Materialien [1 - 3]. Die Integration von Mikroelektronik 
und Mikromechanik bietet neuartige Möglichkeiten für nahezu alle Bereiche der Technik 
[4, 5]. Die Entwicklung kleinster Schneidwerkzeuge und flexibler Instrumente in der Medizin-
technik ermöglicht es, bei operativen Eingriffen die Rekonvaleszenzzeit des Patienten sowie 
post-operative Komplikationen auf ein Minimum zu begrenzen, woraus der Begriff "Minimal 
Invasive Chirurgie" (MIC) geprägt wurde [6]. Mikrosysteme, die, einmal im menschlichen 
Körper implantiert, kleine Mengen eines Medikamentes geregelt abgeben [6], oder Mikroturbi-
nen an Kathederenden, die als ,,Minifräsen" Kalkablagerungen von den Aderwänden lösen [7], 
sind heute bereits keine Zukunftsvisionen mehr. 
Für derartige miniaturisierte Bauteile werden jedoch ebenso innovative Werkstoffe benötigt, 
die hohe Anforderungen in Bezug auf ihre mechanischen, korrosiven und biokompatiblen Ei-
genschaften erfüllen müssen. Kommt es aufgrundvon Gleitkontakten zwischen den Festkör-
peroberflächen einzelner Bauteile zu Reibung und Verschleiß, so wird die Funktionsfahigkeit 
eines miniaturisierten Systems viel schneller beeinträchtigt als bei Verwendung herkömmlicher 
"großer" Bauteile [8], so daß die Kostenersparnis durch den geringeren Materialaufwand u.U. 
durch eine stark verringerte Lebensdauer des Mikrobauteils vermindert wird. Entstehen dabei 
zusätzlich toxische oder allergen wirkende Abriebpartikel, so muß auf den Einsatz der betref-
fenden Materialpaarung für medizinische Instrumente oder Implantate sogar verzichtet werden. 
Die Größe der in einem bewegten Mikrosystem entstehenden Reibungskraft sowie Art und 
Intensität der auftretenden Verschleißphänomene werden durch Parameter wie Normalkraft 
und Gleitgeschwindigkeit sowie besonders durch die Oberflächeneigenschaften der verwende-
ten Materialpaarungen beeinflußt, die ihrerseits von den Herstellungs- und Umgebungsbedin-
gungen abhängen [8]. Daher können mikrotribologische Untersuchungen nicht nur zur 
Entwicklung neuer Mikrosysteme beitragen, sondern auch dem grundlegenden Verständnis von 
Reibungs- und Verschleißphänomenen dienen [9]. Somit wird die zunehmende Notwendigkeit 
der Untersuchung der tribologischen Eigenschaften von sogenannten "smart materials", also 
funktioneller Werkstoffe mit herausragenden Eigenschaften, im Mikrokontakt deutlich. 
1.1 Formgedächtnislegierung NiTi 
1.1.1 Formgedächtniseffekt 
Eine Werkstoffgruppe, die ein hohes Anwendungspotential für "intelligente" Bauteile besitzt, 
ist die Gruppe der Formgedächtnislegierungen (engl.: shape memory alloys SMA) [10, 11]. 
Werden diese Materialien bleibend verformt und anschließend erwärmt, so "erinnern" sie sich 
an ihre ursprüngliche Form, d.h. sie kehren in ihre Ausgangsgestalt zurück. Dieser Effekt wird 
Einwegeffekt genannt und z.B. für entfaltbare Parabolantennen in der Marine- und Weltraum-
technik angewandt [12]. Durch ein entsprechendes "Trainieren" der Legierung kann im 
2 1.1 Formgedächtnislegierung NiTi 
sogenannten "freien" Formgedächtnis allein durch thermisches Zyklieren zwischen zwei defi-
nierten Formzuständen gewechselt werden [13, 14]. Man bezeichnet dieses auf gerichteten 
Spannungsfeldern im Gefüge beruhende Verhalten als ,,2-Weg-Effekt". Anwendungen liegen 
hier in Entriegelungselementen wie z.B. Feuerschutztüren [15] oder aktorischen Stellgliedern 
wie Ventilen und Schaltern [16, 17]. Die gleichzeitige Nutzung der Formgedächtniseigenschaf-
ten als Sensor und Aktor ermöglicht dabei die Reduzierung der Anzahl und Größe der erfor-
derlichen Bauelemente auf ein Minimum und setzt damit den Grundstein für eine erfolgreiche 
Miniaturisierung eines technischen Systems bis hin zum Nanoroboter [18, 19]. 
Wird die Rückumformung mechanisch verhindert, so entstehen im "unterdrückten" Formge-
dächtnis mechanische Spannungen von mehreren hundert MPa [20], die z.B. zur kraftschlüssi-
gen Verbindung von Rohrsegmenten genutzt werden können [21]. 
In einem gewissen Temperaturbereich ist bei mechanischer Beanspruchung sogar ein 
"gummiartiges" Verhalten von Formgedächtnislegierungen mit großen pseudoelastischen Deh-
nungen möglich, die das zwischen 10- und 100-fache der für "gewöhnliche" Metalle erreichten 











Bild 1.1: Spannungs-Dehnungs-Diagramm von Formgedächtnislegierungen (a) in Abhängig-
keit von der Verformungstemperatur und b) Spannungs-Dehnungs-Temperatur-
Diagramm für den Einwegeffekt nach [18, 23]. 
Die Erklärung für dieses außergewöhnliche V erhalten liegt in den Gefügeeigenschaften dieser 
Materialien begründet. Bei hoher Temperatur (T > Austenit-Finish-Temperatur Ar) befmdet 
sich eine Formgedächtnislegierung in einer austenitischen Hochtemperaturphase, die eine ku-
bisch raumzentrierte Kristallstruktur aufweist. Bei mechanischer Belastung dieses Austenitge-
füges oberhalb einer Grenztemperatur Mct wird ein Spannungs-Dehnungsverhalten ähnlich dem 
von den meisten metallischen Legierungen beobachtet, d.h. nach Erreichen der Streckgrenze 
tritt plastische Deformation durch Versetzungserzeugung und-bewegungauf [16] (Bild 1.1a). 
Wird die Temperatur abgesenkt, so bilden sich unterhalb einer Martensit-Start-Temperatur Ms 
durch diffusionslose Urnklapp- und Scherprozesse vereinzelt Martensitlatten. Mit weiterer 
Abkühlung läuft diese Gefügeumwandlung in kristallografisch bestimmten Schersystemen unter 
I 
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1.1 Formgedächtnislegierung Ni Ti 3 
Zwillingsbildung ab, bis über einen Zwischenzustand, die rhomboedrische R-Phase, schließlich 
unter annähernder Volumenkonstanz die monokline Tieftemperaturphase Martensit erreicht 
wird [11]. Dabei sind 24 Orientierungsvarianten der Martensitlatten kristallografisch möglich. 
Die Martensitphase ist weicher und besitzt weniger Gleitsysteme als der Austenit [23, 24]. 
Wird das Martensitgefüge mechanisch belastet, so werden die Zwillingsgrenzflächen innerhalb 
der Martensitlatten gegeneinander verschoben und durch das fortschreitende Entzwillingen 
beträchtliche pseudoplastische Dehnbeträge bei konstanter Spannung erreicht [25, 26]. Erst 
nach vollständigem Entzwillingen, das die Koaleszenz der 24 Martensitorientierungen zu einer 
einzelnen, günstig orientierten Variante zur Folge hat [11], erfolgt eine elastische und anschlie-
ßend plastische Verformung dieser Martensitvariante durch Versetzungsbewegung, bis 
schließlich der Bruch eintritt [27]. Im Spannungs-Dehnungs-Diagramm wird oberhalb einer 
scheinbaren Streckgrenze ein sogenanntes Martensitplateau beobachtet (Bild 1.1a rechtes 
Teilbild für Martensitphase). Beim Entlasten bleiben die erreichten Dehnungen bis auf einen 
elastischen Anteil erhalten. Wird die Probe nun jedoch bis zum Erreichen der Austenit-Finish-
Temperatur Ar erwärmt (Bild 1.1b), so erfolgt eine Rückumwandlung in den austenitischen 
Zustand. Gleichzeitig gehen die pseudoplastischen Dehnbeträge im Idealfall bis auf Null zu-
rück. In Bild 1.2 ist die Phasenumwandlung einer Formgedächtnislegierung während eines 
derartigen Zyklus dargestellt. 





Bild 1.2: Kristallografische Darstellung des Formgedächtniseffektes nach [26]. 
Neben der thermischen Induzierung kann in einem gewissen Temperaturbereich zwischen As 
und Mct im Austenitgefüge die Martensitbildung auch isotherm durch das Anlegen einer äuße-
ren Spannung hervorgerufen werden. Man spricht dann von spannungsinduzierter Martensit 
(SIM)-bildung. Hierbei können nur energetisch günstig zu den Spannungsfeldern orientierte 
Martensitvarianten gebildet werden. Die ~-Temperatur stellt dabei die Temperatur dar, ober-
halb der die zur Martensitbildung notwendige Spannung größer ist als die zur Versetzungsbe-
wegung erforderliche Spannung [26]. Im Belastungsast des Spannungs-Dehnungs-Diagramms 
ist dieSIM-Bildungdurch eine konstante Plateauspannung cr0 bei zunehmender Dehnung ge-
kennzeichnet [25] (Bild 1.1a). Bei hinreichend hohen Spannungen tritt auch hier schließlich 
elastische und anschließend durch Versetzungsbewegung plastische Verformung der Marten-
sitphase bis hin zum Bruch auf [27]. Wird jedoch nur bis zu einer materialspezifischen, kriti-
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sehen Dehnung Bmax, bei der das gesamte Probenvolumen in SIM umgewandelt ist, verformt 
und anschließend entlastet, so verschwinden die Dehnungen unter Auftreten einer Spannungs-
hysterese, d.h. bei einer Spannung cru < cr0 , nahezu vollständig. Dieses Verhalten wird aufgrund 
der Nichtlinearität des Effektes als pseudoelastisch oder, aufgrundder hohen Umwandlungs-
dehnungen von bis zu 8%, als superelastisch bezeichnet. Die die Phasenumwandlung charakte-
risierenden Plateauspannungen cru und 0'0 steigen dabei linear mit der Temperatur an [11, 28]. 
Die Hysterese ist auf eine Energiedissipation während der Umwandlung zurückzuführen, die 
durch die bei der Bewegung der strukturellen Grenzflächen gegeneinander auftretende innere 
Reibung bedingt ist [29]. Bei Verformung über Bmax kommt es zur elastischen und anschließend 
plastischen Verformung des Martensits bis zum Bruch. 
Zur Beurteilung der superelastischen und Formgedächtniseigenschaften einer Legierung wer-
den neben den Umwandlungstemperaturen die Spannungshysterese ( cr0 - cru) als Maß für die 
beim zyklischen Verformen dissipierte Energie sowie die nach Rückumformung ins austeniti-
sche Gefüge zurückbleibende irreversible Dehnung Birr angegeben. 
Als Materialien, die Formgedächtniseigenschaften aufweisen, sind z.B. die Legierungsgruppen 
NiTi, NiTi-X mit X= Pd, Pt, Au, Zr oder Hf, Cu-Zn-Al, Cu-Al-Ni, Cu-Sn, Au-Cd, Fe-Mn-Si 
und Fe-Pt sowie die Stahlgruppen Fe-Ni-Co-Ti und Fe-Mn-Si bekannt geworden [27, 30, 31]. 
1.1.2 Herstellung, Eigenschaften und Anwendungen von superelastischem NiTi 
Die bekannteste Formgedächtnislegierung ist die binäre Legierung NiTi, die 1962 von W. 
Buehler an den Naval Ordnance Laboratories in den USA entdeckt wurde [32]. Aus der che-
mischen Zusammensetzung von ca. 49,9 at.-% Ni und 50,1 at.-% Ti sowie dem Entdeckungs-
ort entstand die Handelsbezeichnung NITINOL. Die Gitterkonstanten des monoklinen NiTi-
Martensits werden mit a = 0,4120 nm, b = 0,2889 nm und c = 0,4622 nm bei einem Winkel 
von 96,8° angegeben. Die kubisch raumzentrierte Gitterstruktur (Typ CsCl, B2) des NiTi-
Austenits besitzt eine Gitterkonstante von a = 0,3015 nm und die Elementarzelle weist im 
Vergleich zum Martensit das annähernd gleiche Volumen auf, so daß die Phasenumwandlung 
unter Volumenkonstanz erfolgt. 
NiTi-Legierungen werden bevorzugt aus Carbonylnickel und Titanschwamm oder Nickelpel-
lets in Titanblechkästen im Lichtofen-, Vakuuminduktions- oder Elektronenstrahlofen unter 
Schutzgasatmosphäre bzw. im Hochvakuum erschmolzen [15]. Zur Erzielung einer guten Ho-
mogenität werden die erzeugten Gußstücke anschließend mehrmals umgeschmolzen. Der 
Gehalt an Verunreinigungen wird dabei durch die Reinheit der Ausgangsmaterialien, die Ofen-
atmosphäre und die Wahl des Tiegelmaterials bestimmt [33]. Zur Herstellung von Blechen und 
Drähten ist aufgrund der hohen Kaltverfestigung [25] und der Formgedächtniseigenschaften 
eine große Anzahl an Walz- und Ziehvorgängen mit Zwischenglühungen erforderlich 
[15, 34]. Anschließend wird zur Einstellung der superelastischen oder Formgedächtniseigen-
schaften eine abschließende konditionierende Wärmebehandlung durchgeführt [23, 33]. In 
neuerer Zeit wurden NiTi-Dünnftlme auch erfolgreich durch DC-Magnetronsputtem von 
amorphem, heißgepreßtem NiTi auf Glassubstraten erzeugt [35, 36]. Abtrags-, Trenn- und 
Verbindungstechniken mit Nd:YAG-Laserstrahlung ermöglichen die Strukturierung von NiTi-
Legierungen im Jlm-Bereich [16, 23, 37- 39]. 
Abweichungen der chemischen Zusammensetzung von 0,1 at.-% Ni bewirken bei NiTi-
Legierungen bereits eine Verschiebung der Umwandlungstemperaturen um 10 K [32]. 
Ti-reiche Legierungen (Ni-Gehalt < 50 at.-%) besitzen hohe Umwandlungstemperaturen und 
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sind daher bei Raumtemperatur martensitisch. Die A5- Temperaturen Ni-reicher Legierungen 
(Ni-Gehalt> 50 at.-%) liegen unterhalb von 20°C, so daß je nach Lage der Mi-Temperatur bei 
Raumtemperatur ein stabil austenitisches Gefüge oder ein superelastisches Verhalten beobach-
tet wird [40]. Im superelastischen Bereich nehmen mit zunehmender Belastungstemperatur die 
Umwandlungsspannungen um 7 MPa!K für äquiatomares NiTi bzw. allgemein um 2,5 bis 
20 MPa!K zu [25, 41, 42]. 
Bei der Herstellung und Verarbeitung von NiTi-Legierungen ist somit besonderes Augenmerk 
auf eine exakte Einstellung der Stöchiometrie zu legen. Die Anwesenheit von Kohlenstoff wäh-
rend des Herstellungsprozesses kann z.B. zur Bildung des Titankarbides TiC führen, Sauerstoff 
aus der Ofenatmosphäre bildet mit Nickel und Titan das Oxid T4Ni20, so daß beide Verunrei-
nigungselemente den Nickelgehalt der Matrix erhöhen [34]. Im Gleichgewichtsphasendia-
gramm Ti-Ni (Bild 1.3) wird außerdem deutlich, daß die intermetallische Verbindung NiTi bei 
niedrigen Temperaturen einen sehr schmalen Existenzbereich aufweist [43]. Daher kann es bei 
der Herstellung und Wärmebehandlung während des Abkühlvorganges leicht zur Ausscheidung 
der spröden, kubisch flächenzentrierten ThNi-Phase in Ti-reichem Material [41, 44] oder von 
hexagonalen, spröden (hdp) NhTi-Ausscheidungen, rhomboedrischen N4Ti3- sowie monokli-
nen NhTh-Ausscheidungen in Ni-reichen NiTi-Legierungen kommen [25, 40, 45, 46], die eine 
Stöchiometrieänderung der Matrix und damit eine Verschiebung der Umwandlungstemperatu-
ren zur Folge hat. Ein eutektoider Zerfall von NiTi bei Unterschreiten einer Temperatur von 
630°C in die intermetallischen Phasen ThNi und Nh Ti (Bild 1.3) wird in neueren Arbeiten 
jedoch in Frage gestellt [43], so daß equiatomare NiTi-Legierungen (Ni-Gehalt= 50 at.-%) 
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Bild 1.3: Gleichgewichtsphasendiagramm von NiTi [43]. 
Gerichtete Spannungsfelder, die sich um linsenfdrmige, kohärent im NiTi-Gitter gebundene 
N4Th-Ausscheidungen bilden, werden als Voraussetzung für den Zweiwegeffekt angesehen 
[47]. In [48] wurden in Ni-reichem NiTi zusätzlich feine, kohärente Ni14TiwAusscheidungen 
gefunden, die ebenfalls durch die Erzeugung interner Spannungsfelder die pseudoelastischen 
und Formgedächtniseigenschaften verbessern sollen. Aus der empfmdlichen Abhängigkeit der 
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Umwandlungstemperaturen von der Stöchiometrie sowie der Temperaturabhängigkeit der 
mechanischen und physikalischen Eigenschaften wie z.B. Fließspannung, E-Modul und el. Wi-
derstand [40, 44] folgt, daß alle Versuchsergebnisse, die für Formgedächtnislegierungen ge-
wonnen werden, stets im Zusammenhang mit der genauen Zusammensetzung und Bearbeitung 
der Legierung sowie der eingestellten Versuchstemperatur zu sehen sind [15, 49]. 
Im Vergleich zu den in Kapitel 1.1.1 genannten Legierungssystemen auf Cu- oder Fe-Basis 
bieten NiTi-Legierungen deutlich bessere Formgedächtniseigenschaften, die bei Deh-
nungsamplituden < 1% fiir hohe Zyklenzahlen von 104 bis> 107 erhalten bleiben [50- 52], 
schnelle Antwortzeiten im Aufheizzyklus [53] und sehr hohe reversible Dehnbeträge von ca. 
8% im superelastischen Bereich [16, 22]. Durch die während der reversiblen Bewegung der 
strukturellen Grenzflächen des Martensits entstehende innere Reibung besitzt insbesondere die 
Martensitphase bei zyklischer Belastung ein hohes Dämpfungsvermögen [22, 54], das z.B. für 
Dämpfungsglieder im Kraftfahrzeugbau zur Schall- und Vibrationsdämpfung oder in der Seis-
mologie zur Energieabsorption genutzt wird [55- 58]. Daneben wurde von einer hervorragen-
den Erosions- und Korrosionsbeständigkeit berichtet [30, 41, 59]. Während als Ursache der bei 
Kavitationsexperimenten bestimmten guten Erosionseigenschaften die hohe Ermüdungsbe-
ständigkeit der Formgedächtnislegierung gilt [60, 61], wird die Beständigkeit gegen korrosive 
Medien darauf zurückgefiihrt, daß sich durch den hohen Ti-Gehalt an der Oberfläche der NiTi-
Legierung eine fest haftende Passivierungsschicht aus Ti02 ausbilden soll [62]. Wird diese 
Oxidschicht lokal zerstört, so sinkt die Korrosionsbeständigkeit stark ab, da eine Repassivie-
rung der Oberfläche nur langsam erfolgt [63]. 
Die Titanoxidschicht wird auch als Ursache dafür genannt, daß NiTi-Legierungen trotz des 
hohen Ni-Gehaltes i.a. als nichttoxisch und biokompatibel gelten [34, 59, 64- 67]. Als Ver-
gleichsmateriaHen für die neben klinischen Studien in vivo (am lebenden Objekt) oder in vitro 
(im Laborglas) durchgeführten Messungen der Ni-Konzentration in umgebenden Flüssigkeiten 
und der Reaktion lebender Zellen auf das Metall werden dabei meist reines Titan, rostfreie 
Stähle oder Co-er-Legierungen herangezogen [34, 65]. Vereinzelt wurde jedoch von einer im 
Vergleich zu reinem Ti und einem rostfreien Stahl höheren toxischen Wirkung des NiTi auf 
Zellkulturen berichtet [68]. Diese Unterschiede sind nach [69] auf die Oberflächenbehandlung 
der untersuchten Proben zurückzuführen. Wurden die NiTi-Oberflächen z.B. Wasserstoffper-
oxid (H202) ausgesetzt, so wurde durch ESCA-Messungen ein Ni-Gehalt von 30% an der 
Oberfläche in Form von Ne+-Ionen gefunden. Dies resultierte bei in-vitro-Studien in einer 
Toxizität ähnlich der des reinen Nickels. Sterilisation in einem Autoklaven mit Wasser bewirkte 
einen geringeren Ni-Gehalt an der Oberfläche in Form von Ne+-Ionen bei verringerter Karzi-
nogenität. Erst nach trockener Sterilisation im Autoklaven sank die Toxizität der Legierung 
aufgrund der Bildung einer Ni-armen Oxidschicht an der Oberfläche erheblich. 
Als Anwendungen des Einwegeffektes Ti-reicher Legierungen sind neben Rohrmuffen und 
Steckverbindungen für Schaltkreise z.B. Stents und Implantate aus der Medizintechnik bekannt 
[70, 71]. Stents sind Gefäßstützen, die im martensitischen Zustand in verengte Blutgefäße ein-
gesetzt werden. Durch die Erwärmung auf Körpertemperatur entfaltet sich ihre drahtgeflecht-
artige Struktur auf die zur Aufweitung der Adern erforderliche Größe [71, 72]. Der 
Zweiwegeffekt wird z.B. in der Klimatechnik fiir temperaturgeregelte Stellglieder, Thermostate 
oder Überhitzungs- bzw. Kälteschutzschalter eingesetzt [73, 74]. In der Automationstechnik 
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werden Roboterglieder und Manipulatoren [75- 77], in der Mikrosystemtechnik Membranen 
für Mikropumpen, Mikrolinearantriebe und -ventile [4, 78, 79] und in der Mikrohandhabungs-
technik Kleinstgreifer für die Mikromontage [16, 80] aus NiTi gefertigt. In automatischen Fer-
tigungsstraßen der Automobilindustrie wird der unterdrückte Formgedächtniseffekt z.B. für 
Spannschäfte für Präzisionsbohrer genutzt [16, 81]. Im Fahrzeug selbst kommen z.B. NiTi-
Klemmringe für das Massekabel der Batterie zum Einsatz [82]. 
Superelastische NiTi-Legierungen haben in den letzten Jahren ein breites Anwendungsfeld ge-
funden. Hochflexible Brillengestelle und Textilverstärkungen sind z.B. aus der Gebrauchsarti-
kel- und Textilindustrie bekannt geworden [17, 83]. Die größte Zahl von Applikationen ist 
jedoch trotz der oben beschriebenen widersprüchlichen Aussagen zur Biokompatibilität der 
Legierungen in der Medizintechnik zu fmden. Die äußerst geringen Temperaturschwankungen 
im menschlichen Körper sind eine gute Voraussetzung für den erfolgreichen Einsatz von super-
elastischen NiTi-Drähten in der Humanmedizin [20]. Ältestes Beispiel sind z.B. Zahnspangen, 
die aufgrund der über große Stellwege konstanten Spannung für lange Zeit einen gleichmäßi-
gen, defmierten Druck auf das zu korrigierende Gebiß ausüben [84, 85]. Distanzstücke zur 
partiellen Versteifung der Wirbelsäule verhindem eine Relativbewegung der Wirbel zueinander 
während der Heilungsphase [86, 87]. In neuerer Zeit wurden hochflexible Endoskope, Füh-
rungsdrähte für Katheder, Nähnadeln, Greif- und Schneidwerkzeuge für die Minimal Invasive 
Chirurgie entwickelt, die eine hohe Knickresistenz und große Öflhungsweiten bei kurzen Betä-
tigungswegen aufweisen [19, 42, 62, 66, 88- 90]. 
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Das silberglänzende Übergangsmetall Ni wurde 1751 von Cronstedt entdeckt und steht in der 
Häufigkeitsliste der in der Erdkruste vorkommenden Elemente an 22. Stelle [91]. Im Perioden-
system der Elemente fmdet man es in der VIII. Nebengruppe mit der Ordnungszahl 28 und 
einer rel. Atommasse von 58,69. Reines Ni wird meist aus sulfidischen Ni/Cu-Erzen pyro- oder 
hydrometallurgisch gewonnen oder elektrolytisch abgeschieden. 
Nickel liegt bei Raumtemperatur als ferromagnetisches, kubisch flächenzentriertes ß-Ni mit 
einer Gitterkonstanten von 0,35238 nm vor [92]. Bei 700°C erfolgt eine Phasenumwandlung in 
das unbeständigere, hexagonale a-Ni, das keinen Ferromagnetismus aufweist [93]. Nach [92] 
kann sich hexagonales Ni auch unterhalb dieser Temperatur bilden, wenn feinverteiltes Ni län-
gere Zeit in CO-haltiger Atmosphäre aufbewahrt wird. 
Nickel kann ähnlich wie Eisen zu Blech gewalzt, zu Draht gezogen, geschmiedet, geschweißt 
und poliert werden [91]. Die Festigkeitswerte werden außer durch Kaltverformung und Wär-
mebehandlung durch Reinheitsgrad und Zusätze beeinflußt. So beträgt die Zugfestigkeit beim 
weichgeglühten Nickel ca. 400 MPa, im gehärteten Zustand werden 700 bis 800 MPa erreicht. 
Während kompakte Ni-Proben bis 100°C Wasserstoff nur adsorbieren können und erst bei 
höheren Temperaturen eine Lösung im Metall unter Aufweitung des Gitters auf a = 0,372 nm 
erfolgt, kann pulverforrniges Ni schon bei Raumtemperatur große Mengen an H2 absorbieren 
und wird daher als Hydrierungskatalysator genutzt. 
In [94] wurde von einer starken Neigung des Nickels zur Bindung von Kohlenmonoxid CO 
berichtet. Je 100 g Ni können 500 bis 800 m1 CO aufgenommen werden. Auch ist eine Reak-
tion zu Nickeltetracarbonyl Ni(C0)4 möglich [91]. 
Die Oxidation des Nickels erfolgt bei Temperaturen unterhalb von 300°C sehr langsam nach 
8 1.2 Die reinen Metalle Ni und Ti 
einem parabolischen Zeitgesetz, wobei eine dünne NiO-Schicht gebildet wird [95, 96]. Die 
Anwesenheit von N2 oder CO kann dabei die Oxidationsrate durch eine Verringerung der zur 
Oxidation erforderlichen Ni-Ionen-Leerstellen deutlich reduzieren [96]. NiO hat p-halbleitende 
Eigenschaften und besitzt mit 400 HV eine im Vergleich zum metallischen Ni ca. doppelt so 
hohe Härte [93]. Höhere Nickeloxide sind nur in wasserhaitigern Zustand bekannt und besitzen 
einen schwach sauren pH-Wert [92]. So wurden z.B. die Oxihydrate NiOJ.o?-1,22'xH20, 
Ni01.4·3H20, Nh04·2H20 (bzw. Nh02 (OH)4), Nh03·xH20 (bzw. NiO (OH)) und Ni02'xH20 
gefunden [91, 94]. 
Nickel gilt als äußerst korrosionsbeständig in Luft, Wasser, nichtoxidierenden Säuren, Alkalien 
und vielen organischen Stoffen, wird jedoch von Stickoxiden, Chlorgas und Schwefeldioxid 
stark angegriffen [91, 94]. 
Obwohl Ni im menschlichen Körper zu den essentiellen Spurenelementen gehört, wirken atem-
bare Stäube und Aerosole aus metallischem Ni, NiO und NiC03 karzinogen [97]. Nickelaller-
gien sind weithin bekannt und können bei lokaler Exposition zu einer Kontaktdermatitis bis hin 
zur Ni-Vergiftung bei oraler Aufnahme größerer Mengen führen [94, 97]. 
Anwendungen für reines Ni fmden sich in erster Linie für Korrosionsschutzschichten, als Elek-
trodenmaterial in der Batterieherstellung sowie zur Herstellung von galvanisch abgeformten 
Mikrostrukturen. Aufgrund des hohen toxischen, allergenen und/oder mutagenen Potentials 
verbietet sich eine Anwendung des reinen Metalls in der Medizintechnik [97]. 
Titan wurde erstmals 1825 von Berzelius aus dem schon 1 791 von Gregor entdeckten Titandi-
oxid hergestellt [91]. In der Häufigkeitsliste der Elemente der Erdkruste steht es an 10. Stelle 
und gehört damit zu den am häufigsten in der Natur vorkommenden Metallen. Mit einer rel. 
Atommasse von 47,88 zählt das Element der IV. Nebengruppe des Periodensystems mit der 
Ordnungszahl 22 zu den Leichtmetallen. Die großtechnische Herstellung des Titans erfolgt 
heute meist nach dem Kroll-Verfahren durch Chlorierung von Ti02, Reduzierung des gereinig-
ten TiC4 mit Mg und anschließender Entfernung der MgCh- und Mg-Reste durch Vakuum-
destillation. Die Weiterverarbeitung kann über Umformprozesse wie z.B. Schmieden, Walzen 
oder Ziehen erfolgen [98]. 
Das bei Raumtemperatur hexagonale a-Ti wandelt bei einer Temperatur von 882°C in die ku-
bisch raumzentrierte ß-Phase um [91, 92], die bei Raumtemperatur selbst durch hohe Ab-
schreckraten von 104 K/s nicht stabilisiert werden kann [99, 100]. Auch durch plastische 
Verformung ist eine Phasentransformation nicht möglich [93, 100]. Die Gitterkonstanten des 
paramagnetischen a-Ti betragen a = 0,29504 nm und c = 0,46833 nm, womit sich ein c/a-
Verhältnis von 1,587 ergibt. Dieses liegt beträchtlich unter dem Wert 1,633 für ideal dichteste 
Kugelpackungen, so daß die Ti-Atome senkrecht zur Basisfläche dichter als parallel zu dieser 
liegen [99]. Als Folge können bei Gleitprozessen zusätzlich zur Basalebene 2 Gleitebenen, die 
prismatische Ebene ( 101 0) und die Pyramidalebene ( 10 l1 ), sowie 3 Zwillingsebenen aktiviert 
werden, während bei ideal hexagonal dichtgepackten Metallen wie Cd, Zn und Mg ein Abglei-
ten bevorzugt aufder Basalebene (0001) und einer Zwillingsebene erfolgt [101, 102]. 
Titan zeichnet sich bei Raumtemperatur durch eine gute spezifische Festigkeit und hohe elasti-
sche Dehnungen bis 1,2% aus [103, 104], jedoch sind seine mechanischen Eigenschaften stark 
vom Reinheitsgrad abhängig. So varüert die Bruchdehnung z.B. zwischen 49,4% für 99,8% 
Reinheit und 10% für 99,5% Reinheit, die Zugfestigkeit kann 230 bis 460 MPa erreichen 
[105, 106]. Bei mechanischer Belastung zeigt Titan Kaltverfestigung sowie die Bildung von 
Verformungszwillingen [99, 107]. 
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Bei Raumtemperatur kann Titan in wasserstofthaltiger Atmosphäre bis zu 0,14% H2 aufueh-
men. Bei höheren Temperaturen oder in Pulverform jedoch werden große Mengen an H2 ab-
sorbiert, so daß Hydridphasen gebildet werden und eine WasserstoftVersprödung auftritt 
[92, 94, 99, 108]. Die Löslichkeit des Kohlenstoffs in Titan ist dagegen äußerst gering [99]. 
Titan zeigte in Oxidationsexperimenten eine hohe Sauerstoffaffinität [109]. Während bei hohen 
Temperaturen T > 700°C bis zu 33 at.-% 02 im Ti-Gitter gelöst werden können [91, 110] und 
eine Härtesteigerung eintritt, ist bei Temperaturen unterhalb von 700°C die Sauerstoffabsorp-
tion gegenüber der Oxidfilmbildung vernachlässigbar [110]. Die schnell ablaufende Oxidation 
soll nach [111] bei niedrigen Temperaturen einem logarithmischen Zeitgesetz folgen, wobei bei 
Raumtemperatur ohne mechanische Beanspruchung eine Oxidschichtdicke von 1, 7 nm nach 2 
Stunden und von 3 bis 5 nm nach einem Monat aufwächst [100, 103, 110, 111]. Mit zuneh-
mender Schichtdicke wirkt diese Schicht passivierend und verhindert damit eine weitere Oxi-
dation des Grundmaterials [112]. Über die Art des sich bildenden Oxids fmden sich 
widersprüchliche Aussagen, die von Ti02 unter allen Bedingungen [110, 113] über TiO [103] 
bis hin zu einer zeitabhängigen Oxidfolge [ 1 00] reichen. 
Ti02 ist ein n-Halbleiter und kommt in der Natur tetragonal als Rutil oder Anatas und ortho-
rhombisch als Brookit vor, wobei nur Rutil bei allen Temperaturen beständig ist [92, 94, 111]. 
Brookit und Anatas lassen sich bei Raumtemperatur durch mechanische Belastung in Rutil 
phasentransformieren [100]. Die Härte des Rutils wird mit 600 HV angegeben [93]. Unter 
Einwirkung von Luftfeuchtigkeit oder Wasser bildet sich ein Aquakomplex der Art Ti(OH)4 aq. 
auf der Oberfläche aus [114], wobei die an den Ti-Kationen gebundenen OH-Gruppen ampho-
ter, d.h. in Abhängigkeit vom Umgebungsmedium sauer oder basisch wirken können [115]. 
Zusätzlich kann auf der hydrierten Oberfläche eine H20-Schicht adsorbiert werden. Defekte 
wir z.B. 0-Leerstellen sollen dabei die Dissoziation der H20-Moleküle zu H+- und OH"-Ionen 
katalysieren [ 116]. 
Das Phasendiagramm Ti-0 ist recht kompliziert und weist neben Ti02 die stöchiometrischen 
Oxide TiO, Th03, Th02, Th05 und T~O sowie zwischen Th03 und Ti02 mindestens acht 
substöchiometrische Oxide der Art TiN02N-t mif N = 1 bis 4 auf[117]. 
Obwohl Titan mit einem Normalpotential von -1,8 V [ 1 00] sehr unedel ist, besitzt es in oxidie-
renden Medien aufgrund der spontanen Bildung einer schwer löslichen, passivierend wirkenden 
TiOySchicht eine außergewöhnliche Korrosionsbeständigkeit in Wasser und den meisten Säu-
ren [94, 99, 100, 103, 118]. Zudem gelten Ti und Ti02 als ausgesprochen bioinert, obwohl Ti 
nicht zu den essentiellen Spurenelementen gehört [94, 119, 120]. Ti02 wurde in Tierversuchen 
bei oraler Aufnahme praktisch nicht vom Tierorganismus resorbiert, auch nach Inhalation, In-
jektion oder Implantation von Ti02 und Ti ließen sich keine allergenen, toxischen oder muta-
genen Wirkungen nachweisen [121]. Der E-Modul des Titans von 100 bis 120 GPa ist deutlich 
größer als der für menschliche Knochen bestimmte Wert von 5 bis 20 GPa. Ein Vergleich mit 
rostfreien Stählen oder CoCrMo-Legierungen, die E-Moduln von ca. 200 GPa aufweisen und 
damit zu höheren Relativbewegungen zwischen Knochen und Implantat führen, zeigt jedoch 
eine bessere Eignung des Ti und seiner Legierungen als Implantatwerkstoffe [121 - 123]. 
Außerdem werden in der Medizintechnik Nägel und Schrauben zur Stabilisierung von Kno-
chenbrüchen, Nähnadeln u.v.m. aus Ti und Ti-Legierungen wie z.B. TiA16V4 gefertigt 
[91, 94, 120, 123]. 
Aufgrund der hohen Festigkeit in Verbindung mit großer elastischer Dehnbarkeit und Korro-
sionsbeständigkeit ergeben sich für Titan und seine Legierungen weiterhin Anwendungen in der 
Luft- und Raumfahrt, z.B. für Triebwerke und den Flugzeugzellenbau, in der Tiefseetechnik 
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und im chemischen Apparatebau [91, 94, 99]. Die elastischen Eigenschaften werden z.B. für 
Federkonstruktionen und flexible Gelenke genutzt, die eine Einsparung von über 50% des 
Gewichtes äquivalenter Stahl- oder Nickelfedem ermöglichen [104]. 
1.3 Grundlagen der Tribologie 
Als Tribologie wird in [124] die "Wissenschaft und Kunst von wechselwirkenden Oberflächen, 
die sich in relativer Bewegung zueinander befmden" bezeichnet. Der von dem griechischen 
Wort "tribos" (Reibung) abgeleitete Begriff umfaßt die Fachgebiete Reibung, Verschleiß und 
Schmierung [125]. Neben den Wechselwirkungen zwischen den Festkörperoberflächen werden 
daher auch die in einem tribologischen System auftretenden Grenzflächenreaktionen zwischen 
den Festkörpern und Flüssigkeiten oder Gasen berücksichtigt [126]. Ein tribologisches System 
umfaßt dabei die in Bild 1.4 dargestellten Elemente. Das Beanspruchungskollektiv wird durch 
die Bewegungsform, wie z.B. Gleiten oder Rollen, den zeitlichen Bewegungsablauf, z.B. kon-
tinuierlich oder oszillierend, sowie die technisch-physikalischen Beanspruchungsparameter 
Normalkraft, Geschwindigkeit, Temperatur und Beanspruchungsdauer charakterisiert und 
durch Störgrößen wie z.B. mechanische Vibrationen beeinflußt [126, 127]. Durch die Struktur 
des tribologischen Systems, die Grund- und Gegenkörper, Zwischenstoff lind Umgebungsme-
dium sowie deren tribologisch relevante Eigenschaften und Wechselwirkungen umfaßt, werden 
die Eingangsgrößen in technisch nutzbare Ausgangsgrößen überführt. Somit können Bewe-
gung, Arbeit, Masse und/oder Information übertragen und/oder umgeformt werden. Dabei 
entstehen Verlustgrößen wie z.B. Reibung (Energieverlust) und Verschleiß (Oberflächen-
veränderung und Materialverlust) oder Schwingungen. Da diese von der Struktur des tribolo-
gischen Systems sowie vom Beanspruchungskollektiv abhängen, sind die tribologischen Eigen-
schaften Reibung und Verschleiß im Gegensatz zu den ,,konventionellen Materialeigen-
schaften" wie E-Modul, Härte oder Zugfestigkeit keine reinen Werkstoffkenngrößen. 
Gegenkörper Umgebungs-Eingangsgrößen : 
• • •• > •••• »>: < •. ;:1 
Ausgangsgrößen 
Grundkörper 
Bild 1.4: Schematische Darstellung eines tribologischen Systems nach [128]. 
Diese Systemabhängigkeit bietet jedoch andererseits die Möglichkeit, durch geeignete Mate-
rialien, Zwischenstoffe und Umgebungsmedien die Funktionsfähigkeit und Lebensdauer eines 
tribologischen Systems deutlich zu erhöhen [128- 130]. 
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Reibung wird in [ 131] bezeichnet als Widerstand, den zwei sich in Kontakt befmdende Ober-
flächen einer Relativbewegung entgegensetzen. Man unterscheidet zwischen Haftreibung, die 
eine Relativbewegung zweier sich berührender Körper verhindert, und Gleitreibung, die nach 
Überwindung der Haftreibung der Gleitbeanspruchung entgegen wirkt. Reibung kann er-
wünscht, z.B. für Bremsbeläge, oder unerwünscht sein, z.B. in Kugellagern [125]. Nach der 
Art der Relativbewegung gliedert man die Reibungsarten in Gleit-, Roll-, Wälz,- Bohr- und 
Stoßreibung. Man kann die Reibungszustände jedoch auch nach dem Aggregatzustand der 
beteiligten Stoffbereiche in Festkörper-, Flüssigkeits-, Gas- und Mischreibung einteilen [128]. 
Während sich bei der Festkörperreibung die tribologisch belasteten Festkörperoberflächen in 
unmittelbarem Kontakt miteinander befmden, trennt bei Flüssigkeits- und Gasreibung eine 
Schmierstoffschicht Grund- und Gegenkörper vollständig voneinander. Schmierstoffe sollten 
reibungsmindernd wirken und müssen daher eine geringe Scherfestigkeit aufweisen. Eine 
Kombination unterschiedlicher Reibungszustände bezeichnet man als Mischreibung, z.B. bei 
unvollständiger Trennung der Reibpartner durch einen unterbrochenen Schmierftlm. Als Ursa-
chen für das Entstehen von Reibung werden Adhäsion der Reibpartner zueinander, elastische 
und plastische Verformung und/oder Furchung der Kontaktflächen sowie Bruchvorgänge 
genannt. Daraus können als Einflußfaktoren auf die Höhe der bei einer Relativbewegung auf-
tretenden Reibungskraft die Normalkraft, Berührungsfläche, Relativgeschwindigkeit, Bean-
spruchungsdauer, Temperatur, mechanische, physikalische und Oberflächeneigenschaften der 
Reibpartner und des Zwischenstoffes sowie das Umgebungsmedium abgeleitet werden. Da 
durch Reibung ein Teil der in ein Tribosystem eingebrachten Bewegungsenergie in Wärme 
umgewandelt wird, kann es während der tribologischen Belastung insbesondere an Oberflä-
chenrauheiten zu einer deutlichen Temperaturerhöhung kommen, die zu einer lokalen Ände-
rung der mechanischen Eigenschaften von Grund- und Gegenkörper, zur Tribooxidation, bis 
hin zum lokalen Aufschmelzen führen kann [125, 132]. Als charakteristische Kenngröße für die 
Reibung dient die dimensionslose Reibungszahl fl. Sie wird als Quotient der entgegen der Be-
wegungsrichtung wirkenden Reibungskraft FR und der senkrecht auf die Kontaktfläche wir-
kenden Normalkraft F N berechnet [ 131]. 
Den fortschreitenden Materialverlust aus der Oberfläche eines festen Körpers, hervorgerufen 
durch mechanische Ursachen, d.h. den Kontakt und die Relativbewegung eines festen, flüssi-
gen oder gasförmigen Gegenkörpers, bezeichnet man als Verschleiß [128]. Dieser äußert sich 
im Auftreten von losgelösten kleinen Teilchen (Verschleißpartikeln) sowie in Stoff- oder Form-
änderungen der tribologisch beanspruchten Oberflächenschicht 
Obwohl Reibung eine notwendige Voraussetzung für das Auftreten von Verschleiß ist, liegt 
zwischen Reibung und Verschleiß keine direkte Abhängigkeit vor. Eine hohe Reibungszahl 
bedeutet nicht notwendigerweise hohen Verschleiß, aus einer niedrigen Reibungszahl kann 
nicht auf geringen Verschleiß geschlossen werden [8, 130]. Mit Ausnahme von wenigen er-
wünschten Verschleißvorgängen, z.B. bei EinlaufVorgängen, bedeutet das Auftreten von Ver-
schleiß eine Minderung von Funktionsfähigkeit und Lebensdauer tribologisch beanspruchter 
Bauteile. Die Unterscheidung der Verschleißvorgänge erfolgt nach der Art der Beanspruchung 
in Gleit-, Roll-, Wälz-, Prall-, Stoß- sowie Schwingungsverschleiß und nach der Struktur des 
Tribosystems in Furchungs-, Korngleit-, Kornwälz-, Spül-, Erosions- oder Kavitationsver-
schleiß [128]. Ursache für das Auftreten von Verschleißvorgängen sind physikalische und 
chemische Wechselwirkungen zwischen den stofflichen Elementen des Tribosystems. Diese 
Prozesse können in der Regel auf vier Hauptverschleißmechanismen, nämlich Adhäsion, 
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Abrasion, Oberflächenzerrüttung und tribochemische Reaktion zurückgefiihrt werden 
[125, 128]. 
Bei adhäsivem Verschleiß kommt es in der Grenzfläche zwischen Grund- und Gegenkörper 
durch atomare bzw. molekulare Wechselwirkungen lokal zur Ausbildung von Haftverbindun-
gen, sogenannten ,,Kaltverschweißungen" oder ,,Fressern" [133]. Tritt die Trennung dieser 
Haftverbindungen nicht in der ursprünglichen Grenzfläche, sondern im Grund- oder Gegenkör-
per auf, so kommt es zum Materialübertrag und damit zum Verschleiß. Ursache hierfür ist eine 
höhere Trennfestigkeit der adhäsiven Haftverbindung im Vergleich zur Kohäsionsfestigkeit des 
Grundmaterials der Reibpartner [134]. Da die Adhäsionskraft beim Kontakt gleicher Materia-
lien mit hoher Oberflächenenergie am größten ist, tritt Adhäsion bevorzugt bei Metallpaarun-
gen auf und wird zusätzlich von der Anzahl der kristallografischen Gleitebenen, der Härte und 
der Oberflächenrauheit beeinflußt [125, 132, 134, 135]. Eine Oberflächenkontamination kann 
den Adhäsivverschleiß einer Metallpaarung deutlich reduzieren [ 134]. 
Abrasion tritt auf, wenn ein härterer Körper, z.B. ein Verschleißteilchen, ein mineralischer 
Zwischenstoff oder Rauheitsspitzen eines Gegenkörpers, in die weichere Oberfläche des 
Grundkörpers eindringt und dort durch die Relativbewegung eine furchende bzw. ritzende Be-
anspruchung ausübt. Der Abrasivverschleiß ist vom Verhältnis der Härte des Abrasivstoffs zur 
Härte des Grundkörpers im beanspruchten Zustand abhängig. Nach [ 136] werden die dabei 
wirkenden Schädigungsmechanismen in Mikropflügen, Mikrospanen, Mikroermüden und Mi-
krobrechen unterteilt. Besitzt der Grundkörper die Fähigkeit zur plastischen Verformung, so 
werden Mikropflügen und Mikrospanen begünstigt. Im Idealfall kann beim Mikropflügen das 
gesamte Materialvolumen der entstehenden Furche durch plastische Verformung zum Rand der 
Furche verdrängt werden, so daß zwar eine Erhöhung der Oberflächenrauheit, jedoch kein Ma-
terialabtrag auftritt. Bei gleicher Härte steigt daher der Verschleißwiderstand eines Werkstoffs 
gegen Abrasivverschleiß mit zunehmender Verformungsfähigkeit [130, 137]. Wiederholtes 
Mikropflügen kann jedoch durch eine Dehnungsakkumulation zum Mikroermüden führen. Bei 
idealem Mikrospanen entspricht das Volumen des entstehenden Spanes dem Volumen der zu-
rückbleibenden Verschleißfurche. Mikrobrechen wird bei spröden Materialien beobachtet und 
fiihrt durch Rißbildung und inter- oder transkristalline Rißausbreitung zur Entstehung von V er-
schleißpartikeln. 
Bei oszillierender oder zyklischer Beanspruchung kommt es infolge von mechanischen Span-
nungen mit wechselndem Vorzeichen zur Oberflächenzerrüttung. In der tribologisch bean-
spruchten Oberfläche tritt eine Werkstoffermüdung auf, die in Metallen durch die Stadien 
Versetzungsbildung, Versetzungsaufstau und/oder -umordnung, Mikrorißbildung, Rißwachs-
tum parallel zur Oberfläche und Rißvereinigung gekennzeichnet ist. Als Folge der Oberflächen-
zerrüttung entstehen Materialausbrüche, die bei Delaminationsvorgängen ein plattenformiges 
Aussehen besitzen. 
Als tribochemische Reaktionen werden während der tribologischen Beanspruchung auftre-
tende chemische Reaktionen zwischen Grund- und/oder Gegenkörper sowie dem Zwischen-
stoff bzw. Umgebungsmedium bezeichnet. Durch Chemi- oder Physisorption angelagerte Gas-
oder Flüssigkeitsmoleküle können nanometerdünne Adsorptionsschichten bilden und zu einer 
Änderung der mechanischen Eigenschaften wie z.B. der Duktilität oder Härte im oberflächen-
nahen Bereich führen (Rehbinder- und Joffee-Effekt). Die thermische und mechanische Akti-
vierung der Oberfläche durch die tribologische Beanspruchung begünstigt insbesondere bei 
metallischen Paarungen die Entstehung oxidischer Reaktionsschichten, die Dicken von mehre-
ren Mikrometern erreichen können [138]. Adsorbate und Oxide können die Adhäsionsneigung 
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der Reibpartner deutlich herabsetzen [139] und bei ausreichender Verformbarkeit die wahre 
Berührungsfläche vergrößern, was in einer Verschleißminderung resultiert. Vielfach wurde 
jedoch von einer Erhöhung der Verschleißintensität berichtet, die sich auf eine mangelnde 
Stabilität der Oxidschichten und eine abrasive Wirkung der oxidischen Verschleißpartikel zu-
rückführen ließ [140, 141]. 
Welcher Verschleißmechanismus in einem tribologischen System vorliegt, läßt sich anhand der 
Oberflächenveränderungen der Kontaktflächen von Grund- und Gegenkörper sowie der Art 
und Form der entstehenden Verschleißpartikel bestimmen. Die DIN 50 320 [128] gibt für die 




• Tribochemische Reaktion 
:::::> Materialübertrag, Löcher, Kuppen, Schuppen, ,,Fresser" 
:::::>Riefen, Kratzer, Wellen, Mulden 
:::::> Risse, Grübchen 
:::::> Reaktionsprodukte (Schichten, Partikel) 
In einem tribologischen System können verschiedene Verschleißmechanismen und -erschei-
nungsformen neben- oder nacheinander vorliegen. Die Zeitabhängigkeit der tribologischen 
Vorgänge ist z.B. durch die Entstehung von Verschleißpartikeln bedingt. So kann sich insbe-
sondere beim Gleitverschleiß metallischer Werkstoffe und beim Fretting, einer oszillierenden 
Bewegung mit kleiner Amplitude [142, 143], nach anfangliebem Verschleiß durch Adhäsion 
oder Oberflächenzerrüttung und der Entstehung einzelner, abrasiv wirkender Verschleißparti-
kel schließlich eine kompakte Schicht aus Abriebteilchen ausbilden, die als "third body layer" 
bezeichnet wird [142, 144]. Ihre Zusammensetzung wird vom Zwischenstoff und Umge-
bungsmedium sowie den chemischen und mechanischen Eigenschaften der verschleißenden 
Werkstoffe beeinflußt. Bei ausreichender Dicke und Stabilität erfolgen die Reibungsvorgänge 
ausschließlich innerhalb dieser Schicht, so daß eine deutliche Änderung des Reibungs- und 
Verschleißverhaltens beobachtet wird [144]. 
Eine Quantiftzierung des Verschleißes kann anhand der Verschleißmeßgrößen erfolgen [145]. 
Dabei werden direkte, indirekte und bezogene Verschleißmeßgrößen unterschieden. Direkte 
Verschleißmeßgrößen kennzeichnen die verschleißbedingte Masse- oder Gestaltänderung eines 
Körpers. So wird z.B. durch den linearen Verschleißbetrag W1 die Längenänderung und durch 
den volumetrischen Verschleißbetrag Wv die Volumenänderung des verschleißenden Körpers 
angegeben. Die indirekten Verschleißmeßgrößen geben die Einsatzdauer oder den Gesamt-
mengendurchsatz bis zum Verlust der Funktionsfähigkeit eines tribologischen Systems an. Ein 
Beispiel hierfür ist die verschleißbedingte Gebrauchsdauer T w. Das Verhältnis einer direkten 
Verschleißmeßgröße zu einer geeigneten Bezugsgröße wie z.B. dem Gleitweg oder der Bean-
spruchungsdauer wird als bezogene V ersehteißmeßgröße bezeichnet. So ergibt sich z.B. aus 
der Ableitung des linearen bzw. volumetrischen Verschleißbetrages nach dem Beanspru-
chungsweg die lineare bzw. volumetrische Verschleißintensität W11s bzw. Wvts· 
Da tribologische Messungen an technischen Konstruktionen mit einem hohen Kostenaufwand 
bei geringen Möglichkeiten zur Variation der Parameter des Tribosystems verbunden sind, 
werden Reibungs- und Verschleißprüfungen mit einfachen Probekörpern in Modellsystemen 
durchgeführt [146, 147]. So können z.B. in einem Stift-auf-Scheibe-Prüfstand Einflüsse der 
Probengeometrie (Variation der Balligkeit des Stiftkopfes), der Normalkraft, der Gleitge-
schwindigkeit, verschiedener Zwischenstoffe oder des Umgebungsmediums auf die tribologi-
schen Eigenschaften verschiedener Materialpaarungen untersucht werden [148]. Mit zuneh-
mender Miniaturisierung der Proben und Verringerung der wirkenden Normalkräfte werden 
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neue Prüfsysteme erforderlich. So können z.B. im Rasterkraftmikroskop (AFM) für magneti-
sche Speichersysteme wichtige Informationen über Reibung und Verschleiß mit atomarer Auf-
lösung gewonnen werden [8, 149- 151]. Oftmals sind jedoch für Mikrosysteme wie z.B. 
Mikroturbinen oder Mikrowerkzeuge tribologische Messungen im zwischen der Makro- und 
Nanowelt liegenden Belastungsbereich notwendig [147, 152]. Aufgrund der mit zunehmender 
Miniaturisierung steigenden Bedeutung der physikalischen und chemischen Oberflächeneigen-
schaften, die sich durch die Probenbearbeitung sowie durch Kontaminate bzw. Adsorbate 
grundlegend von den Eigenschaften des Grundmaterials unterscheiden können, sind bei mi-
krotribologischen Untersuchungen vielfaltige analytische Methoden zur Charakterisierung der 
Verschleißerscheinungsformen erforderlich [153, 154]. Dazu gehören z.B. die Oberflächen-
proftlometrie zur Messung von Rauheitswerten und linearen Verschleißbeträgen, die Raster-
elektronenmikroskopie zur Bestimmung der Verschleißerscheinungsformen und die hochaufge-
löste Augerelektronenspektroskopie zur Aufklärung der chemischen Zusammensetzung der 
Oberflächenbereiche nach einer tribologischen Beanspruchung. 
1.4 Kenntnisstand der tribologischen Eigenschaften von NiTi, Ni und Ti 
Im folgenden wird ein kurzer Überblick über den bisherigen Kenntnisstand der tribologischen 
Eigenschaften von NiTi-Legierungen sowie der reinen Metalle Ni und Ti gegeben. 
Da bisher nur wenige systematische Reibungs- und Verschleißmessungen unter Gleitbeanspru-
chung für Formgedächtnislegierungen auf der Basis von NiTi bekannt sind, sollen die entspre-
chenden Ergebnisse der Arbeiten [155 - 160] hier kurz dargestellt werden. Untersuchungen zur 
Abhängigkeit der tribologischen Eigenschaften von NiTi-Legierungen vom Umgebungsmedium 
fehlen bisher völlig in der Literatur. 
In [155] wurden die Verschleißeigenschaften einer Ti-50,99at.-%Ni Legierung bei reversieren-
dem Gleitverschleiß in Abhängigkeit von den elastischen Eigenschaften und der Normalkraft 
untersucht. Als Gegenkörper wurde ein SbN4-Stift mit einer Kontaktfläche von 
( 1,5 x 0,8) mm2 verwendet. Die Gleitgeschwindigkeit betrug 10 mm/s, die Normalkraft wurde 
zwischen 4 und 12 N variiert. Über die Umgebungsbedingungen wurden keine Aussagen ge-
troffen. Mit steigender Normalkraft wurde zwischen 7 und 9 Nein Übergang von sehr gerin-
gen zu hohen Verschleißbeträgen gemessen, wobei der Verschleißwiderstand in der Reihenfol-
ge Martensit, superelastische Probe, stabil austenitisches Material abnahm. Daraus wurde ge-
folgert, daß die Summe der pseudoplastischen und pseudoelastischen Eigenschaften, also die 
gesamte reversible Verformungsfähigkeit der Legierung, als Ursache für die guten Verschleiß-
eigenschaften des NiTi bei kleinen Belastungen angesehen werden muß, während oberhalb 
einer kritischen Last hohe Verschleißbeträge durch plastische Verformung und Mikrorisse auf-
traten. 
Ein ähnlicher Einfluß der elastischen Eigenschaften wurde auch in [156] bei der Bestimmung 
der Temperaturabhängigkeit der tribologischen Eigenschaften einer superelastischen NiTi-
Legierung gefunden. Ein Stahlstift ( 1.4125 = X1 05CrMo 17) mit einem Durchmesser von 
6,35 mm wurde mit einer Normalkraft von 9,8 Nundeiner Gleitgeschwindigkeit von 2 mm·s· 1 
gegen eine NiTi-Scheibe verschlissen. Die Temperatur wurde zwischen 22 und 75°C varüert. 
Über das Umgebungsmedium wurden auch hier keine Aussagen getroffen. Bei 22 und 40°C 
wurden Reibungszahlen von ca. 0,2 und geringe Verschleißbeträge der in diesem Temperatur-
bereich martensitischen Probe gemessen. Bei 50 und 55°C trat ein superelastischer Effekt auf 
und die Reibungszahl ging nach anfanglieh niedrigen Werten in eine Hochlage von ca. 0,8 bei 
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gleichzeitig steigendem Verschleißbetrag über. Bei 75°C lag die Probe stabil austenitisch vor 
und zeigte ebenfalls hohe Reibungszahlen von ca. 0,8 bei hohem Verschleißbetrag. Als Ursache 
fiir die hohen Reibungszahlen und Verschleißbeträge im superelastischen Bereich wurde ein 
Aufbrechen von ursprünglich auf der NiTi-Oberfläche vorhandenen Oxidschichten, bedingt 
durch die hohen elastischen Deformationen des Grundmaterials, und als Folge eine Erhöhung 
der Adhäsion der Reibpartner zueinander angenommen. 
Der Einfluß der Bildung oxidischer Schichten während der tribologischen Versuche wurde 
bei Untersuchungen zum trockenen Gleitverschleiß der ternären Legierung Ti50Ni17Fe3 in [157] 
diskutiert. Hier wurde ein rechteckiger Block der Größe (5x10x10) mm3 gegen einen Stahlring 
(1.3505 = 100Cr6) verschlissen. Die Normalkraft wurde zwischen 2 und 400 N bei einer Ge-
schwindigkeit von 0,4 m·s-1 variiert. Zusätzlich wurde eine Geschwindigkeitsvariation zwi-
schen 0,04 und 6 m·s- 1 bei 20 N Normalkraft durchgeführt. Wiederum wurden die 
Umgebungsbedingungen nicht angegeben. Die Verschleißintensität des austenitischen 
Ti5oN41Fe3-Blocks betrug nur ca. 2 bis 5% des Stahlringverschleißes trotzder um den Faktor 3 
höheren Härte des Stahles. Nach anfänglich metallischem Kontakt des Blockes mit dem Ring, 
verbunden mit hoher Verschleißrate, wurde bei Experimenten mit Variation der Normalkraft 
mit zunehmendem Gleitweg ein Absinken in eine Verschleißtieflage festgestellt, die auf die 
Ausbildung einer oxidischen Schicht mit den Hauptbestandteilen Eisen und Eisenoxid auf der 
Blockkontaktfläche sowie eine Kaltverfestigung dieser Oberflächenschicht zurückgeführt wur-
de. Bei Variation der Gleitgeschwindigkeit wurde über 3 m·s- 1 ein Übergang zu hohen Ver-
schleißbeträgen gefunden, der mit der Entstehung metallischen Abriebs ohne Ausbildung einer 
schützenden Oxidschicht im Kontaktbereich sowie Rißbildung durch thermische Ermüdung der 
Oberfläche korreliert wurde. Aufgrund der hohen Gleitgeschwindigkeiten und damit hohen 
Kontakttemperaturen wurde vermutet, daß es bei den tribologischen Experimenten nicht zu 
einer spannungsinduzierten Martensitbildung kam. 
Untersuchungen zur Normalkraftabhängigkeit der Verschleißeigenschaften bei hohen Bela-
stungen wurden in [158] an der ternären Legierung T48N48Fe3.6 durchgeführt. Der Stift mit 
einem Durchmesser von 6 mm wurde gegen einen Ring (Durchmesser 100 mm) aus perliti-
schem Stahl (1.1221 = Ck60) mit einer Geschwindigkeit von 0,4 m·s-1 bei hohen Normalkräf-
ten von 800 bis 2100 N verschlissen, wobei während des Versuches mit trockener Druckluft 
gekühlt wurde. Zwischen 1000 und 1500 N wurde ein Übergang von einer Verschleißtieflage 
in eine -hochlage gemessen. Die Ursache fiir diesen Übergang wurde nicht näher untersucht, 
jedoch wurde ein Wechsel von einem duktilen Verschleißmechanismus zu einer Oberflächen-
ermüdung vermutet. Die erreichten Verschleißintensitäten lagen bei allen Versuchsbedingungen 
unter denen eines perlitischen Stahles. Dieser Effekt wurde auf eine Fähigkeit der T48N48Fe3,6-
Legierung zur Kaltverfestigung durch zyklische Dehnung bei ausreichend hohen Dehnraten 
zurückgeführt. 
Die Mikrostrukturabhängigkeit der Verschleißeigenschaften von superelastischem NiTi wur-
de in [159] untersucht. Die Verschleißmessungen wurden an einer NiTi-Legierung der Art 
Ti-50,3at.-%Ni und einer Ti-51,5at.-%Ni-Legierung nach 1,5 und 24,5 Stunden Wärmebe-
handlung bei 500°C im System Ring auf Block (Blockgröße (20xl Ox19) mm3) mit einer Nor-
malkraft von 30 Nundeiner Gleitgeschwindigkeit von 0,5 m-s- 1 durchgeführt. Über die Ringe 
und das Umgebungsmedium wurden keine Aussagen getroffen. Der Verschleißwiderstand 
nahm in der Reihenfolge Ti-51,5at.-%Ni (24,5 h), Ti-50,3at.-%Ni, Ti-51,5at.-%Ni (1,5 h) zu. 
Nach der Glühbehandlung der Ti-51,5at.-%Ni-Legierung von 1,5 h wurden durch TEM-Unter-
suchungen in der austenitischen Matrix feine, kohärente Ti 11NiwAusscheidungen gefunden. 
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Der hohe Verschleißwiderstand dieser Probe wurde auf eine Ausscheidungsverfestigung durch 
diese Partikel zurückgeführt. Mit steigender Glühdauer kam es zu einer Vergrößerung und 
Inkohärenz dieser Ausscheidungen, so daß nach einer Glühzeit von 24,5 h der Verschleißwi-
derstand kleiner war als der für die ungeglühte, austenitische Ti-50,3at.-%Ni-Probe bestimmte 
Wert. Die Superelastizität wurde ebenfalls als Ursache der guten Verschleißeigenschaften der 
NiTi-Legierungen diskutiert. 
Ein ähnlich positiver Einfluß nickelreicher, kohärenter Ausscheidungen wurde auch in [160] 
bei der Untersuchung unterschiedlich wärmebehandelter NiTi-Proben gefunden. Unter unge-
schmierter, abrasiver Gleitbeanspruchung mit einer Normalkraft von 30 N wurde ein hoher 
Verschleißwiderstand für nickelreiches, superelastisches NiTi im Vergleich zu relativ ver-
schleißbeständigen Werkstoffen wie einem Stellit Co45 und dem nitrierten Stahl 38CrMoAl 
trotz vergleichsweise geringerer Härte gefunden, wenn bei der vorausgegangenen Glühung der 
NiTi-Proben die Glühtemperatur unter 500°C lag. Bei höheren Glühtemperaturen kam es auch 
hier zu einer Teilchenvergröberung, die höhere Verschleißraten zur Folge hatte. 
Die tribologischen Eigenschaften der reinen Metalle Ni und Ti sind schon seit mehreren Jahr-
zehnten von wissenschaftlichem Interesse. Die wichtigsten Arbeiten sollen im folgenden kurz 
vorgestellt werden. 
In [ 161] wurden die Reibungs- und Verschleißeigenschaften von reinem Ni bei oszillierendem 
Gleitverschleiß im Stift-auf-Scheibe-System bei Raumtemperatur untersucht. Der Krümmungs-
radius des Stiftkopfes betrug 12,7 mm und es wurde eine Normalkraft von 15 N aufgebracht. 
Als Schwingungsamplitude wurde 2,5 mm bei einer Frequenz von ca. 8,3 Hz angegeben. Das 
Umgebungsmedium war Laborluft, wobei Angaben zur Luftfeuchte fehlen. Zu Beginn der Ver-
suche wurden Reibungszahlen von ca. 1 ,5 und hohe Verschleißintensitäten gemessen. In die-
sem Versuchsstadium waren auf mikroskopischen Aufuahmen nach kurzer Versuchsdauer 
metallische Kontaktflächen sowie metallische und oxidische Verschleißpartikel im Kontaktbe-
reich sichtbar. Als Ursache wurde Metall/Metall-Kontakt mit starker Adhäsion sowie Abra-
sion durch kaltverfestigte Rauheitshügel diskutiert. Nach kurzer Versuchsdauer erfolgte ein 
Absinken der Reibungszahl bis auf ca. 1 ,2 sowie der Verschleißintensität, das mit einer zuneh-
menden Kaltverfestigung der metallischen Kontaktflächen begründet wurde. Weiterhin wurde 
nach einer gewissen Zeit ein Übergang zu stationären Reibungszahlen von ca. 1,0 und noch 
niedrigeren Verschleißintensitäten beobachtet. Dieses Verhalten wurde auf eine Zerkleinerung 
und "Verschmierung" der Abriebpartikel mit zunehmender Versuchsdauer zurückgeführt, die 
in der Bildung einer kompakten, oxidischen Oberflächenschicht geringer Scherfestigkeit, be-
stehend aus Niü, resultierte. Diese Schicht war optisch den bei höheren Temperaturen auf 
gleitbeanspruchtem Ni und Ni-Basislegierungen gebildeten "glaze"-Schichten ähnlich 
[162, 163], erwies sichjedoch als mechanisch wesentlich instabiler. 
Eine Kaltverfestigung der Ni-Oberflächen durch tribologische Belastung wurde auch in [164] 
in einem Stift-auf-Walze-Versuchsstand, in dem die entstehenden Verschleißpartikel aus dem 
Kontaktbereich entfernt wurden und somit metallische Kontaktflächen vorlagen, nachgewiesen. 
Mit zunehmender Versuchsdauer stieg die Mikrohärte in den Verschleißspuren um ca. 30% an. 
Bei den verwendeten Versuchsparametern T = 18 bis 20°C, RF = 50 bis 60%, FN = 2,5 N und 
vR =50 mmls ergab sich eine Reibungszahl von ca. 0,5. 
Andere Arbeiten [93, 165], in denen der Abrieb nicht entfernt wurde, bestätigten die reibungs-
und verschleißmindernde Wirkung einer während der tribologischen Gleitbeanspruchung bei 
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Raumtemperatur an Luft entstehenden Oberflächenschicht aus feinkristallinen NiO-Partikeln. 
Die Abhängigkeit der tribologischen Eigenschaften des reinen Ni von der Gleitgeschwindig-
keit in trockener Luft sowie im Vakuum (1,3·10-3 Pa) wurde auch in [166] untersucht. Die 
Messungen wurden im Stift-auf-Scheibe-System (Stiftkrümmungsradius 2 mm) mit einer Nor-
malkraft von 2 N durchgeführt. Bei einer Geschwindigkeitsvariation zwischen 3,3 und 
430 mmls in trockener Luft wurde bei einer kritischen Geschwindigkeit VR,k = 80 mm/s ein 
Minimum des volumetrischen Verschleißbetrages gemessen. Die Reibungszahl nahm von ca. 
0,8 bei 3,3 mm/s auf ca. 1,1 bei 430 mmls zu, wobei bei hohen Geschwindigkeiten größere 
Reibungszahlschwankungen auftraten. Unter VR,k waren glatte Verschleißflächen und feine, 
oxidierte Verschleißpartikel erkennbar, die auf einen ,,milden" Verschleißmechanismus (engl.: 
mild wear) zurückgeführt wurden. Als Ursache hierfür wurde die adhäsionsvermindernde und 
damit schmierende Wirkung umgebender Gasmoleküle diskutiert. Bei höheren Geschwindig-
keiten dagegen wurden rauhe Flächen mit großem, metallischen Abrieb sowie eine stärkere 
Störung der Oberflächenbereiche des Grundmaterials beobachtet und "schwerem" Verschleiß 
(engl.: severe wear) zugeordnet. Es wird davon ausgegangen, daß bei höheren Geschwindig-
keiten die Zeitdauer, in der ein abgescherter Oberflächenbereich ohne Kontakt mit dem Gegen-
körper war, nicht ausreichend für Adsorptionsprozesse war, so daß die Adhäsion zunahm. Als 
Folge konnten Verschleißpartikel kompaktieren und länger im Kontaktbereich verbleiben. Im 
Vakuum wurden hohe Reibungszahlen von ca. 1,4 bis 1,6 mit deutlichen Schwankungen sowie 
im Vergleich zu den Versuchen in Luft sehr geringe Verschleißbeträge gemessen. Die ver-
schlissenen Kontaktflächen wiesen auf einen "schweren" Verschleiß hin. Die Entstehung der 
bis zu 1 mm großen Verschleißpartikel wurde auf eine erhöhte Adhäsion abgescherter Oberflä-
chenbereiche im Vakuum durch fehlende Adsorbate zurückgeführt. 
In verschiedenen Arbeiten [113, 167- 169] wurden vergleichende Messungen zwischen selbst-
gepaarten Ni- und Ti-Proben im Vakuum und bei Variation der Luftfeuchte dargestellt. 
So fmden sich in [167] Untersuchungen zum Reibungsverhalten reiner Metalle im Stift-auf-
Scheibe-System mit Normalkräften von ca. 5 (Ni) bzw. 10 N (Ti) und einer Gleitgeschwindig-
keit von ca. 23 mmls im Vakuum (1,3·10-6 Pa). Der Stiftradius betrug ca. 4,8 mm. Während 
für die Ni-Paarung hohe Reibungszahlen von 2,4 gemessen und Kaltverschweißungen der 
Kontaktflächen festgestellt wurden, betrug die Reibungszahl für die Ti-Paarung ca. 0,8 und es 
traten keine Kaltverschweißungen auf. Als Ursache wurde die Kristallstruktur der Metalle dis-
kutiert. Im Vergleich zum hexagonalen Ti mit nur wenigen Gleitebenen konnten bei der ku-
bisch-flächenzentrierten Ni-Paarung 12 Gleitsysteme aktiviert werden, woraus eine größere 
wahre Kontaktfläche resultierte. 
Messungen der Reibungszahl bei oszillierendem Gleitverschleiß von Ni- und Ti-Paarungen im 
Vakuum (1,3·10-7 Pa) mit einer Normalkraft von ca. 1 N, einer Gleitgeschwindigkeit von 
1 mm/s und einer Bewegungsamplitude von 10 mm bestätigten den Einfluß der Kristallstruk-
tur auf das tribologische Verhalten von Reinmetallen [168]. Bei Raumtemperatur wurden für 
Ni/Ni Reibungszahlen von 2,3 und für die Ti/Ti-Paarung von 1,3 bestimmt. 
Die tribologischen Eigenschaften von Ni und Ti in Abhängigkeit von der Luftfeuchte wurden 
in [ 169] unter Frettingbedingungen im Stift-auf-Scheibe-Versuchsstand bei Raumtemperatur 
bestimmt. Der Radius des Stiftes betrug 4,76 mm, die Normalkraft 2,94 N, die Amplitude 
80 11m und die Frequenz der oszillierenden Bewegung 60 Hz. Die rel. Luftfeuchte wurde von 0 
bis 50% variiert. Bei allen Luftfeuchten fiel für Ni/Ni und Ti/Ti die Reibungszahl nach einem 
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kurzen Einlaufbereich mit zunehmender Zyklenzahl von hohen auf niedrigere stationäre Werte 
ab. In trockener Luft mit RF = 0% wurden für beide Paarungen im stationären Bereich Rei-
bungszahlen von ca. 0,4 gemessen, wobei für die Paarung Ti/Ti Schwankungen von ±0, 1 auf-
traten. Bei RF = 50% wurden für Ni/Ni stationäre Reibungszahlen von ca. 0,2 und für Ti/Ti 
von ca. 0,3 gefunden. Als Ursache wurde für beide Paarungen die Bildung einer oxidischen 
Deckschicht im Kontaktbereich bestimmt, die Metall/Metall-Kontakt verhinderte. Die statio-
näre Reibungszahl J.tss wies für Ni/Ni zwischen RF = 0 und 2% einen maximalen Wert von ca. 
0,42 auf, der auf eine oxidationshemmende Wirkung der wenigen adsorbierten Wassermolekü-
le bei geringer Luftfeuchte zurückgeführt wurde. Gleichzeitig wurde ein maximaler Wert des 
Verschleißbetrages gemessen. Mit steigender Feuchte fiel J.tss von 0,3 bei RF = 2% durch eine 
schmierende Wirkung der Wassermoleküle auf 0,2 bei RF = 50% ab. Bei RF = 15% trat ein 
deutliches Minimum im Verschleißbetrag auf, dessen Ursache nicht geklärt werden konnte. Für 
die Ti/Ti-Paarung zeigten Reibungszahl und Verschleißbetrag bei RF = 12% ein Maximum. 
Die Reibungszahl J.tss betrug hier ca. 0,4. Von RF = 20 bis 50% wurde trotz sinkender 
Reibungszahlen von ca. 0,35 bis 0,32, als deren Ursache wiederum die reibungsreduzierende 
Wirkung adsorbierter Wassermoleküle genannt wurde, ein erneuter Anstieg des Verschleißbe-
trages verzeichnet, jedoch nicht diskutiert. 
Auch in [113] fmden sich Untersuchungen zur Luftfeuchteabhängigkeit des Verschleißverhal-
tens von Ni und Ti unter Frettingbedingungen im Stift-auf-Scheibe-System. Die Luftfeuchte 
wurde von 0 bis 100% variiert. Zusätzlich wurden Versuche in trockenem Stickstoff durchge-
führt. Wie in [169] wurde ein Stift mit einem Radius von 4,76 mm verwendet, jedoch betrugen 
die Normalkraft 1,47 N, die Schwingungsamplitude 50 J.tm und die Frequenz 80Hz. In trocke-
nem N2 wurden für beide Paarungen um den Faktor 10 geringere Verschleißbeträge gemessen 
als in trockener Luft. Während auf den Ni-Kontaktflächen kein loser Abrieb zu fmden war, 
befanden sich auf den verschlissenen Ti-Proben viele schwarze VerschleißpartikeL Es wurden 
jedoch keine Gründe für diese Unterschiede angegeben. Für die Ni/Ni-Paarung konnte, ähnlich 
wie bei den Messungen in [169], bei RF = 10% ein Minimum des Verschleißbetrages, sowie in 
gesättigter Luft ein etwas höherer Verschleißbetrag als in trockener Luft gemessen werden. 
Nach Versuchen in trockener Luft wurde dunkler, oxidierter Abrieb auf den Kontaktflächen 
gefunden, während mit steigender Feuchte metallische, plastisch verformte Bereiche überwo-
gen. Als Ursache wurde eine zunehmende Beweglichkeit der Verschleißpartikel mit steigender 
Feuchte genannt, bedingt durch die Adhäsion von Wassermolekülen auf der Oberfläche der 
VerschleißpartikeL Das beobachtete Minimum des Verschleißbetrages wurde auch hier nicht 
diskutiert. Die Ti/Ti-Paarung dagegen zeigte wie in [169] ein Maximum im Verschleißbetrag, 
das hier bei RF = 30% gemessen wurde. Bei RF =50% trat ein Minimum auf, gefolgt von er-
neut ansteigendem Verschleißbetrag. In feuchter Luft wurden deutlich stärker verschlissene 
und nach gleicher Versuchsdauer rauhere Kontaktflächen beobachtet als in trockener Luft. Aus 
den Ergebnissen wurde gefolgert, daß Feuchtigkeit die Oberflächenermüdung des Ti beschleu-
nigt. Das Maximum und Minimum des Verschleißbetrages wurde nicht diskutiert. 
Hohe Verschleißbeträge nach Gleit- oder Rollbeanspruchung von Ti-Paarungen in feuchter 
Luft wurden auch in [100, 103, 105, 108] gemessen und auf eine bruchfordernde Wirkung der 
Wassermoleküle auf die gebildete Oxidschicht sowie eine oxidationshemmende Wirkung ad-
sorbierter Wassermoleküle zurückgeführt. Analytische Untersuchungen der Abriebpartikel 
ergaben nach V ersuchen in feuchter Luft im Vergleich zu trockener Luft einen geringeren 
Oxidgehalt (TiO) in den Partikeln [ 100, 1 03]. Dies widerspricht jedoch Ergebnissen anderer 
Autoren [111], in denen eine beschleunigte Oxidation des Ti in Anwesenheit von Feuchtigkeit 
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durch eine katalytische Wirkung der Hydroxidionen gefunden wurde. 
Untersuchungen zum Einfluß der Gleitgeschwindigkeit auf die Verschleißeigenschaften des 
reinen Ti fmden sich in [103]. Mit zunehmender Geschwindigkeit wurde keine Verschleißzu-
nahme verzeichnet, was die Autoren auf eine ausreichend schnelle Oxidationsgeschwindigkeit 
des Ti zurückführen. Leider fehlen genauere Angaben zu den verwendeten V ersuchsparame-
tem. Dagegen trat bei Messungen der Geschwindigkeitsabhängigkeit der V erschleißeigen-
schaften einer TiA16V4-Legierung ein Verschleißminimum bei einer kritischen 
Geschwindigkeit VR,k auf [ 170]. Die Versuche wurden im Scheibe-auf-Scheibe-System bei 
Raumtemperatur und konstanter Feuchte durchgeführt, letztere wird jedoch nicht genannt. Die 
Geschwindigkeit wurde zwischen 0,3 und 0,8 m·s-1 variiert. Mit zunehmender Normalkraft 
von 35 auf200 N wurden höhere Verschleißbeträge gemessen, das Verschleißminimum wurde 
ausgeprägter und zu kleineren kritischen Geschwindigkeiten VR,k verschoben. Bei kleinster Ge-
schwindigkeit wurden feine, oxidische (TiO-) Partikel und oxidische Schichten auf den Kon-
taktflächen gefunden, deren Bildungsmechanismus als oxidativer Verschleiß mit Mikrobruch-
prozessen angenommen wurde. Dagegen fanden die Autoren bei VR,k Verschleißpartikel aus 
TiO und a-Ti und bei höheren Geschwindigkeiten große, metallische Verschleißteilchen auf 
metallischen Verschleißflächen. Diese Beobachtungen wurden auf einen Wechsel des Ver-
schleißmechanismus zu Delaminationsverschleiß mit Sprödbruchprozessen aufgrund der ver-
ringerten Zeit zur Oxidation zurückgeführt. Mit zunehmender Normalkraft wurden Delamina-
tionsprozesse begünstigt, was in der gemessenen Verschiebung der kritischen Geschwindigkeit 
vR,k resultierte. Von mehreren Autoren wurde eine Zunahme des Verschleißbetrages mit stei-
gender Normalkraft im ungeschmierten Gleitkontakt für selbstgepaartes Ti bestätigt und unter 
hohen Beanspruchungen eine starke Neigung des Ti zum Fressen gefunden [ 100, 171 - 17 4]. 
Der in [169] diskutierte Einfluß oxidischer Oberflächenschichten auf das tribologische Ver-
halten von Ti wird durch zahlreiche Untersuchungen anderer Autoren bestätigt [ 100, 1 03, 105, 
111, 112, 162, 172]. Für Gleitreibungszahlen von Ti02 (Rutil) gegen Stahl im System Stift-
auf-Scheibe fmden sich in der Literatur Werte von 0,1 bis 0,25 [111, 175, 176]. Jedoch wurde 
von einer geringen Verschleißbeständigkeit von Ti02-Schichten, insbesondere bei abrasiver 
Beanspruchung, berichtet [112, 175]. Diese wird u.a. darauf zurückgeführt, daß aufgrund der 
unterschiedlichen Molarvolumina von Ti02 und Ti (Pilling-Bedworth-Verhältnis 1, 77) und 
thermischen Ausdehnungskoeffizienten (a(Ti) zu a(Ti02) = 1,3) hohe mechanische Spannun-
gen in der Oxid/Metall-Grenzfläche entstehen [ 111], die eine Rißbildung begünstigen. 
In [ 109, 111, 177, 178] wird die Möglichkeit der Bildung sogenannter "lubricious oxides" auf 
Ti diskutiert. Dabei handelt es sich um dünne Oxidschichten, die sich durch die tribologische 
Beanspruchung in oxidierender Atmosphäre auf dem metallischen Grundmaterial bilden und 
eine geringe Scherfestigkeit aufWeisen. Ähnlich wie in einem flüssigen Schmierftlm erfolgen 
Scherprozesse dann in dem Oxid, so daß das Grundmaterial gegen Verschleiß geschützt wird 
[177]. Für substöchiometrische Titanoxide zwischen Ti01,s und Ti01,93 wurden im Vergleich 
zu Ti02 höhere Reibungszahlen, jedoch extrem geringe Verschleißbeträge gemessen, im 
Stöchiometriebereich zwischen Ti01,93 bis Ti01,98 dagegen geringere Reibungszahlen und hö-
here Verschleißbeträge [ 111, 109, 178]. Niedrige Reibungszahlen bei gleichzeitig geringen Ver-
schleißbeträgen sollen mit einem "lubricious oxide" der Stöchiometrie Ti01,93 möglich sein, 
jedoch konnte eine stabile Ausbildung derartiger Schichten im tribologischen Kontakt bisher 
nicht nachgewiesen werden [177]. 
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1.5 Zielsetzung 
Ziel dieser Arbeit war die Aufklärung der tribologischen Eigenschaften einer selbstgepaarten 
NiTi-Legierung bei ungeschmierter, einsinniger Gleitbeanspruchung. Die Messungen waren in 
einem miniaturisierten Stift-auf-Scheibe-Kontakt bei Raumtemperatur durchzufiihren. Dabei 
sollte der Einfluß der Normalkraft, der Gleitgeschwindigkeit sowie des Umgebungsmediums 
bestimmt werden. Vergleichende Messungen an den reinen Metallen Nickel und Titan dienten 
einerseits als Referenz und sollten andererseits zur Klärung der auftretenden Effekte beitragen. 
Vor den tribologischen Versuchen war eine Charakterisierung der Versuchsmaterialien im 
Hinblick auf tribologisch relevante mechanische und chemische Eigenschaften sowie eine Be-
stimmung der geeigneten Parameter des Tribosystems zur Gewährleistung der Reproduzier-
barkeit der Ergebnisse erforderlich. Die Messung der Reibungs- und Verschleißkenngrößen 
erfolgte in einem Mikrotribometer, das sowohl in Laborluft definierter Feuchte, als auch in 
einem Rasterelektronenmikroskop unter Hochvakuum betrieben werden konnte. Zur Bestim-
mung der Verschleißerscheinungsformen war anschließend eine Analysierung der ver-
schlissenen Probekörper mit geeigneten mikroskopischen, profllometrischen und spektroskopi-
schen Untersuchungsmethoden notwendig. In Bild 1.5 ist eine schematische Darstellung des 
sich daraus ergebenden Versuchsprogramms dargestellt. Durch Zusammenfiihrung aller Ver-
suchsergebnisse sollten unter Einbeziehung der materialspezifischen Eigenschaften die bei den 
unterschiedlichen Versuchsbedingungen wirksamen Reibungs- und Verschleißmechanismen 
bestimmt und Unterschiede im tribologischen Verhalten der einzelnen Materialpaarungen dis-
kutiert werden. 
Referenzmaterialien Ni und Ti 
Gefüge- und Oberflächencharakterisierung, 
Bestimmung elastisch-plastischer Eigenschaften 
,---- Tribelogische Versuche in Abhängigkeit von ---, 
Bild 1.5: Schematische Darstellung des Versuchsprogramms zur Bestimmung der tribologi-
schen Eigenschaften von selbstgepaartem NiTi, Ni und Ti. 
2 Versuchsmaterialien und experimentelle Methoden 21 
2 Versuchsmaterialien und experimentelle Methoden 
2.1 Versuchsmaterialien 
Für die als Grundkörper in den tribologischen Versuchen eingesetzten Scheiben wurden Bleche 
aus der nickelreichen, superelastischen Legierung SE 508 (Fa. Nitinol Devices & Components 
Inc., Fremont, USA) mit 51,5 at.-% Ni und 48,4 at.-% Ti sowie aus hochreinem Ni (99,99%) 
und hochreinem Ti (99,99%) (Fa. Goodfellow GmbH) verwendet. Die Gegenkörper (Stifte) 
wurden aus Drahtelementen der Legierung BB (Fa. Raychem GmbH) mit 50,8 at.-% Ni und 
49,2 at.-% Ti, hochreinem Ni (99,99%) und hochreinem Ti (99,99%) (Fa. Goodfellow GmbH) 
gefertigt. In Tabelle 2.1 ist die chemische Zusammensetzung der verwendeten Materialien 
aufgeführt. 
Element NiTi Ni Ti Ni Ni Ti Ti 
[ppm] Stift Scheibe Stift Scheibe Stift Scheibe 
Ni 5,596·105 5,6564·105 Rest Ni Rest Ni 0,105 0,025 
(50,7 at.-%) (51,5 at.-%) 
Ti 4,414·105 4,3432·105 - - Rest Ti Rest Ti 
(49,0 at.-%) (48,4 at.-%) 
Al 
- -
0,7 2 2,45 0,565 
c 150,0 <50 <10 - 16,5 -
Cl - - 2,0 - 0,30 0,045 
Cr - - 0,070 <1 2,325 0,92 
Cu 18 8 0,2 1 0,430 <0,075 
Fe 397 100 0,8 50 5,35 2,6 
N - - - - 17,2 -
0 580 250 66 - 461,7 -
Si - - 0,9 1 0,40 0,1 
V - - 0,004 - 4,55 0,445 
Tabelle 2.1: Chemische Zusammensetzung der Versuchsmaterialien, Angaben in ppm (für Ni 
und Ti Herstellerangaben [106]). 
Die NiTi-Bleche (Leg. SE 508) waren vom Hersteller bei 600°C auf eine Dicke von 0,5 mm 
gewalzt worden. Die kaltgezogenen NiTi-Drähte (Leg. BB) wiesen einen Durchmesser von 
(0,9 ± 0,2) mm auf. Die hochreinen Referenzwerkstoffe Ni und Ti lagen als kaltgewalzte Ble-
che mit Dicken von 0,5 mm (Ni) bzw. 1 mm (Ti) sowie als kaltgezogene Drähte mit einem 
Durchmesser von (1 ± 0,2) mm vor. Tabelle 2.2 gibt einen Überblick über die wichtigsten 
Werkstoffkennwerte der Versuchsmaterialien, wobei es sich, wenn nicht anders gekennzeich-
net, um Herstellerangaben der Firmen Raychem (NiTi) und Goodfellow (Ni,Ti) handelt. 
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Kennwert Einheit II Ni Ti (Austenit) Ni Ti 
Dichte p_ kg·m-3 6,50·103 8,90·103 4,51·103 
Schmelzpunkt T s oc 1350 1453 1660 
E-Modul E GPa 70 200 120 
Wärmeleitfähigkeit k W·m·1·K1 17,5 [179] 90,9 21,9 
Spezifische Wärme c' kJ·kg"1·K1 0,50 0,46 0,52 
Zugfestigkeit Rm bei 20°C MPa 1150 ca. 660 [ 1 06] ca. 460 
Bruchdehnun_g Es bei 20°C % 10 ca. 2 [181] ca. 50 [100] 
Poisson's Verhältnis v 
- 0,3 0,3 0,361 
Tabelle 2.2: Werkstoffkennwerte der verwendeten Materialien [100, 106, 179- 181]. 
Zur Einstellung des Formgedächtniseffektes wurden die NiTi-Bleche 10 min bei 550°C an Luft 
geglüht [23]. Die NiTi-Drähte waren bereits imAnlieferungszustand vom Hersteller wärmebe-
handelt Der pseudoelastische Temperaturbereich wurde vom Hersteller mit 20 bis 80°C, die 
Be- bzw. Entlastungsplateauspannungen (s. Bild 1.1) mit 480 bzw. 135 MPa und die irreversib-
le Dehnung nach einer Totaldehnung von 8% bei 20°C mit 0,2% angegeben. In [23] wurde bei 
Raumtemperatur nach der konditionierenden Wärmebehandlung eine spannungsinduzierte 
Martensitbildung bei einer konstanten Zugspannung von ca. 375 MPa gemessen. Mit fort-
schreitender Martensitbildung und -verformung wurden Dehnungen von ca. 6% erreicht. Bei 
Entlastung kam es zu einer Rückumwandlung des Martensits in die Austenitphase mit sehr 
kleinen irreversiblen Dehnungen von ca. 0,04%. Durch DSC-Messungen (differential scanning 
calorimetry) wurden in [23] folgende Umwandlungstemperaturen bestimmt: 
Bezeichnung Ms MF As AF Md 
Tin°C -43 -81 -4 12 105 
Tabelle 2.3: Umwandlungstemperaturen von NiTi (Leg. SE 508) nach [23]. 
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2.2.1 Metallografische Präparation 
Zur Darstellung der Mikrostruktur der verwendeten Versuchsmaterialien wurden die Stifte und 
Scheiben parallel und senkrecht zu der später im tribologischen Versuch belasteten Oberfläche 
metallografisch präpariert. Dazu wurden die Draht- und Blechmaterialien mit NaßschleifPapier 
(SiC-Kömung 800, 1200 und 2400) auf einer Schleifinaschine vom Typ ECOMET 3 (Fa. 
Buehler) augeschliffen und mit Diamantpaste der Kömungen 6 IJ.m, 3 11m und 1 11m unter 
Ethanolkühlung auf einer Poliermaschine PLANOPOL-2 (Fa. Struers) poliert. Die NiTi und 
Ni-Proben wurden anschließend mit Si02-Suspension (OPS der Fa. Struers) 2 bis 3 Minuten 
feinpoliert, die Ti-Proben wurden zur Vermeidung von Verformungsschichten 6 bis 7 Stunden 
mit reiner Tonerde vibrationspoliert (VIBROMET I, Fa. Buehler). Für NiTi und Ti wurde so-
fort nach dem Schlußpolieren ohne Zwischentrocknung eine Farbniederschlagsätzung nach 
Escher [182] durchgeführt (Zusammensetzung siehe Tabelle 2.4), da aufgrundder guten Kor-
rosionsbeständigkeit beider Materialien eine Komgrenzen- oder Komflächenätzung kaum zu 
erreichen war. Bei Anwendung des Farbätzverfahrens war zu beachten, daß weder Glasgefäße 
(Flußsäureentstehung!), noch Metallteile verwendet wurden. Die Ni-Komgrenzen wurden 
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durch eine Tauchätzung der trockenen Proben nach dem ,,Fry micro"-Verfahren [183] sichtbar 
gemacht (Zusammensetzung siehe Tabelle 2.4). 
Material Ätzmittelzusammensetzung Ätzdauer 
NiTi, Ti 120 ml dest. H20, 15 m1 konz. HCl, 15 g Na2S20s (Natriumdisulfid), ca. 40 s 
10 g K2S20s (Kaliurndisulfid), 2 g N~HF2 (Ammoniumhydrogenfluoridl 
Ni 30 cm3 dest. H20, 25 cm3 Ethanol, 40 cm3 konz. HCl, 5 _g_ CuCh ca. 10 s 
Tabelle 2.4: Zusammensetzung der bei Raumtemperatur verwendeten Ätzmittel nach 
[182, 183]. 
Nach erfolgter Ätzung wurden die Proben in destilliertem Wasser und Isopropanol ultraschall-
gereinigt und im Heißluftstrom getrocknet, wobei bei der Farbniederschlagsätzung hohe 
Temperaturen auf der Probenoberfläche zu vermeiden waren, um Schädigungen der Ätzmittel-
schiebt zu verhindern. 
2.2.2 Bestimmung der Gefügekenngrößen 
Die Gefiigebilder wurden mit einem Auflichtmikroskop der Fa. Reichert-Jung (Typ 
POL YV AR 2 MET) aufgenommen. Die Bestimmung der Komgröße erfolgte anschließend 
nach dem Linienschnittverfahren. Dazu wurde eine Schar von z Geraden der Länge L über die 
Gefiigeaufuahme der Vergrößerung V gelegt und die Anzahl der Schnittpunkte nk mit den 
Komgrenzen bestimmt. Die mittlere Komgröße dK berechnet sich dann nach [184] als 
(1) 
mit: dK : Komgröße 
L : Länge der Geraden 
z : Anzahl der Geraden 
V : Vergrößerung der Gefiigeaufnahme 
nK : Anzahl der Schnittpunkte der Geraden mit den Komgrenzen 
Zur Klärung der in den lichtmikroskopischen Gefiigeaufuahmen der Materialien NiTi und Ti 
sichtbaren Strukturen wurden zusätzlich TEM-Untersuchungen an tribologisch unbelasteten 
NiTi- und Ti-Scheiben sowie einem Ti-Stift durchgefiihrt. Dazu wurden die Blechproben auf 
eine Dicke von 150 11m abgeschliffen und runde Scheibchen mit einem Durchmesser von 3 mm 
ausgestanzt. Zur Präparation des Ti-Stiftes wurde dieser in ein Ti-Rohr mit einem Innen-
durchmesser von 1 mm und einem Außendurchmesser von 3 mm eingepaßt und aus diesem 
Verbund ca. 300 11m dicke Scheibchen abgesägt, die anschließend ebenfalls auf eine Dicke von 
150 11m abgeschliffen wurden. Die elektrolytische Dünnung erfolgte mit einem Elektrolyten aus 
70% Methanol, 20% Ethylenglykol und 10% Perchlorsäure bei einer Temperatur des Elektro-
lyten von -10°C, bis von der Photoelektrode des Poliergerätes (Typ Tenupol3, Fa. Struers) ein 
Loch detektiert wurde. Die Polierspannung betrug beim NiTi 18 bis 20 V bei einem Strom von 
ca. 160 mA, beim Ti 8 V bei 80 mA. Der durchstrahlbare Lochrand wurde mit einem Trans-
missionselektronenmikroskop der Fa. Philips (Typ CM 30 ST) bei einer maximalen Beschleu-
nigungsspannung von 300 kV untersucht und Hell- sowie Dunkelfeldaufuahmi:m angefertigt. 
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2.2.3 Indenterverfahren 
2.2.3.1 Messung mit spitzem Eindringkörper 
Die Mikrohärte der tribologisch unbelasteten Materialien wurde an einem Kleinlasthärte-
prüfgerät der Firma Shimadzu (Typ HMV -2000) bestimmt. Dazu wurden die Probenober-
flächen wie in Kapitel 2.2.1 beschrieben geschliffen, poliert und gereinigt. Anschließend wurde 
die Mikrohärte nach dem Vickersverfahren bei Raumtemperatur unter verschiedenen Lasten 
(50 mN, 100 mN, 1 N entsprechend HV0,005, HV0,01 und HV0,1) bei einer Haltezeit von 
15 s gemessen. Die Berechnung der Vickershärte HV erfolgte entsprechend [185, 186] nach 
der Vorschrift 
(2) 
mit: FN :aufgebrachte Normalkraft in N 
d : arithmetischer Mittelwert der Härteeindruckdiagonalen in mm 
Die Härtewerte stellen Mittelwerte aus mindestens 6 Einzelmessungen dar. Nach den tribolo-
gischen Versuchen wurde zusätzlich an ausreichend großen Oberflächenbereichen der 
verschlissenen Kontaktflächen von Stift und Scheibe die Änderung der Mikrohärte durch die 
tribologische Beanspruchung bestimmt. Hierbei wurde die geringstmögliche Last (50 mN) ge-
wählt, um möglichst kleine Eindrücke zu erhalten und so Geometrieeinflüsse in rauhen Berei-
chen wie z.B. metallischen Schuppen oder Grundmaterialeinflüsse bei dünnen Schichten zu 
verringern. 
Die Anwendung des Kraft-Eindringtiefe-Verfahrens ermöglichte zusätzlich die Bestimmung 
der Universalhärte HU (auch bezeichnet als Härte unter Last, HVL), des reduzierten E-Moduls 
Er sowie der elastischen und plastischen Verformungsanteile an den tribologisch unbeanspruch-
ten Scheibenmaterialien. Hierzu stand ein Ultramikrohärteprüfgerät der Firma Fischer 
("Fischerscope", Typ HlOO VP) zur Verfiigung. Belastung und Entlastung erfolgten jeweils in 
100 Schritten mit einer Haltezeit von je 0,1 s, die Endkraft betrug 10, 60, 100 bzw. 1000 mN. 
Bild 2.1 zeigt eine schematische Darstellung einer Kraft-Eindringtiefe-Kurve. 
hmax 
Gerade an den 
ersten, linearen Teil 
der Entlastungskurve 
Eindringtiefe h 
Bild 2.1: Schematische Kraft-Eindringtiefe-Kurve nach [ 187]. 
Nach [188, 189] kann aus der am Anfang der Entlastungsphase rein elastischen Werkstoffiiick-
federung unter der Annahme, daß die Kontaktfläche zwischen Indenter und Probe in diesem 
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Bereich konstant bleibt, bei einer Prüfkraft FN und der zugehörigen Eindringtiefe h der redu-











dFN k' E Ei E E =--·-=--+--=--+konst 
r dh h 1 - V2 1 - V~ 1 - V2 . p I 
: reduzierter Elastizitätsmodul 
: Steigung der Gerade an den ersten, linearen Teil der Entlastungkurve 
: Eindringtiefe 
: plastische Eindringtiefe 
: dimensionsloser Formfaktor, Vickersdiamant: k' = 0,177 [ 188] 
: Elastizitätsmodul des Indenters 
: Poissonsche Querkontraktionszahl des Indenters 
:Elastizitätsmodul der Probe 
: Poissonsche Querkontraktionszahl der Probe 
(3) 
Die plastische Eindringtiefe hp ergibt sich hierbei aus der Extrapolation der genannten Aus-
gleichsgeraden auf eine Kraft von 0 mN als 
mit: hmax : maximale Eindringtiefe bei maximaler Kraft (s. Bild 2.1) 
F max : maximale Kraft 
(4) 
Die Universalhärte HU errechnet sich nach [ 186, 191] für einen pyramidenforrnigen Indenter 
aus 
HU=~= FN 
A(h) 4 . sin(a'/2) ·h2 
cos
2 (a' /2) 
mit: A : Eindruckoberfläche 
a' : Flächenwinkel des gleichseitigen, pyramidenförmigen Indenters 
für die Vickerspyramide mit a' = 136° bei maximaler Normalkraft FN als 
HU= FN 
2 26,43 · hmax 
(5) 
(6) 
Um einen Vergleich mit der nach dem konventionellen Verfahren gemessenen Mikrohärte zu 
ermöglichen, wird zusätzlich die aus der plastischen Eindringtiefe hp berechnete plastische 
Härte Hplast angegeben [ 188]: 
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H - FN 
plast - 26 43. h 2 
, p (7) 
Aus dem Vergleich mit Gl. (2) ergibt sich folgende Umrechnungsvorschrift zwischen Vickers-
härte HV und plastischer Härte Hplast : 
HV = 0,102 · H plast (8) 
Die Fläche unter der Belastungskurve (vgl. Bild 2.1) kann mit der aufgebrachten Gesamtener-
gie W1 gleichgesetzt werden. Die freigewordene, elastische Verformungsenergie We entspricht 
dann der Fläche unter der Entlastungskurve. Aus der Differenz beider Energiewerte ergibt sich 
die plastische Verformungsenergie Wp [192] 
(9) 
Diese wird meist als prozentualer Anteil an der Gesamtenergie angegeben, um einen vom Ab-
solutbetrag des Energieumsatzes unabhängigen Vergleich der plastischen Eigenschaften ver-
schiedener Materialien zu ermöglichen. 
2.2.3.2 Messung mit kugelförmigem Eindringkörper 
Zusätzlich zu den Messungen mit einer Diamantpyramide wurde fiir die Kraft-Eindringtiefe-
Messungen am Fischerscope eine Diamantkugel mit einem Durchmesser von 1 mm verwendet. 
Die Messungen wurden bei Normalkräften von 10, 50, 100 und 1000 mN durchgefiihrt, wobei 
Be- und Entlastung jeweils in 100 Schritten bei einer Haltezeit von je 0,1 s erfolgten. Der 
Vorteil dieses Verfahrens besteht darin, daß die bei den Messungen erzeugte maximale Hertz-
sehe Pressung der bei den mikrotribologischen Untersuchungen zu Versuchsbeginn vorliegen-
den max. Hertzsehen Pressung angenähert werden kann. Aufgrund der geringen Eindringtiefen 
sind Messungen im oberflächennahen Bereich möglich. Die maximale Hertzsehe Pressung eines 
kugelfürmigen Körpers in elastischem Kontakt mit einer ebenen Probe mit gleichen Material-
kenngrößenberechnet sich nach Hertz wie folgt [193]: 
(10) 
mit: Pmax : Maximale Hertzsehe Pressung fiir System Kugel-Scheibe 
FN :Normalkraft 
R' : Krümmungsradius des kugelfürmigen Körpers 
v : Poissonsche Querkontraktionszahl 
Soll, wie im Falle der Kraft-Eindringtiefe-Messungen am Fischerscope, die max. Hertzsehe 
Pressung zwischen einer Kugel und einer Scheibe fiir ungleiche Materialpaarungen 
(Fremdpaarung) berechnet werden, so ist der E-Modul des Gegenkörpers wie folgt zu berück-
sichtigen [193]: 
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(11) 
E1 :Elastizitätsmodul des Grundkörpers bzw. der Probe 
E2 :Elastizitätsmodul des Gegenkörpers bzw. des Indenters 
R' : Krümmungsradius des Gegenkörpers bzw. des Indenters 
Für die Querkontraktionszahl v wird einheitlich v = 0,3 angesetzt [193]. 
Der reduzierte E-Modul Er (vgl. Kapitel 2.2.3.1) berechnet sich aus der gemessenen Last-
Eindringtiefe-Kurve wie folgt [188]: 
(12) 
Auch hier können aus dem ersten Teil der Gleichung (5) die Universalhärte HU sowie die 
plastische Härte Hplast berechnet werden als 
HU=--F__,_N~-
2 ·1t. R'·hmax 
H - FN 
plast- 2 R' h ·1t. . p 
bzw. (13) 
(14) 




Für die profilometrischen Untersuchungen stand ein Oberflächentastschnittgerät (Fa. Hommel, 
Typ T4000) mit einer Diamantspitze (Spitzenradius 5 Jlm) zur Verfügung. Zur Charakterisie-
rung der Stiftgeometrie vor den tribologischen Versuchen wurde die Stiftkopfkrümmung bei 
einer Tastlänge von 0,5 mm und einer Tastgeschwindigkeit von 0,1 mm/s aufgezeichnet. Dazu 
wurde zuerst die höchste Stelle des Stiftkopfes auf eine Tasthöhe von 48% justiert und an-
schließend zwei um 90° zueinander versetzte Linienscans, im Abstand von 0,25 mm von der 
höchsten Stelle beginnend, durchgeführt. Für die Bestimmung der Rauheitskennwerte Ra 
(arithmetischer Mittenrauhwert) und Rz (maximale Rauhtiefe) der Scheiben war die laterale 
Auflösung des Profilometers nicht ausreichend, so daß diese in einem Rasterkraftmikroskop 
(AFM) unter Verwendung einer Si-Spitze bei einer Profillänge von 0,15 mm ermittelt wurden. 
Rauheitsmessungen an den Stiftköpfen waren aufgrundder geringen Größe der Stifte und star-
ken Krümmung der Oberflächen nicht sinnvoll, aufgrund der gleichen Probenvorbereitung (s. 
Kap. 2.4.1) kann jedoch von ähnlichen Werten wie bei den Scheiben ausgegangen werden. 
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Nach den tribologischen Versuchen wurden die Durchmesser der Verschleißflächen der Stifte 
auf gleiche Weise bestimmt, wobei der Startpunkt der Linienscans hier durch optische Vor-
justierung festgelegt wurde. Aus dem direkten Vergleich mit den vor den tribologischen Ver-
suchen aufgenommenen Linienscans konnten die linearen Verschleißbeträge W*I,p der Stifte 
berechnet werden. Die linearen Verschleißbeträge der Scheiben W*1,0 wurden bei einer 
Tastlänge von 0,5 bzw. 1 mm und einer Tastgeschwindigkeit von 0,1 mm/s durch 4 um jeweils 
90° zueinander versetzte Linienscans gemessen. 
2.3.2 Augerelektronenspektroskopie 
Die augerelektronenspektroskopischen (AES) Messungen wurden an einem Scanning Auger 
Multiprobe Spektrometer (Fa. Physical Electronics, Typ PHI 600) mit LaB6-Kathode bei einer 
Anregungsspannung von 10 kV durchgeführt. Die Oberfläche wurde zuerst durch Punktanaly-
sen bei einem Strahlstrom von 50 nA charakterisiert und Bilder mit Sekundärelektronen ange-
fertigt. Die maximale laterale Auflösung für die SE-Aufuahmen betrug 20 nm, bei AES-
Messungen wurde eine Auflösung von 100 nm erreicht, womit ortsaufgelöste Messungen in 
den Verschleißflächen möglich waren. Die Austrittstiefe der Augerelektronen beträgt ca. 0,3 
bis 3 nm [194]. Anschließend wurden die Oberflächenbereiche mit einem Xenon-Ionenstrahl 
abgetragen (Ionenenergie 3 kV, Kippwinkel 30°), wobei sich die angegebenen Abtragsraten 
auf eine Normierung mit metallischem NiTi beziehen. Der Meßfehler für die Tiefenangaben 
betrug hierbei ca. 100%. Die Wahl der Ionenart und der Sputterparameter resultierte aus 
Überlegungen, Durchmischungen der in den Oberflächenbereichen vorliegenden Atomarten, 
Oxidreduktionen sowie sogenannte "preferential sputtering"-Effekte, die besonders beim Ti-
und NiO-Abtrag durch Argon-Ionen als kritisch anzusehen sind und zur Segregation eines 
Elementes in der Oberfläche führen können, zu minimieren [ 195 - 197]. Während des Sputter-
vorganges wurde die Änderung der chemischen Zusammensetzung durch Tiefenprofile bei ei-
nem Strahlstrom von 500 nA registriert. Der Meßtleckdurchmesser betrug hierbei ca. 1 11m, 
um ausreichende Zählraten zu erreichen. Die Quantiftzierung erfolgte nach einer Kalibrierung 
mit Hilfe von NiO-, TiO- und Ti02- sowie NiTi-Standards. Die Quantiftzierung der Standards 
diente zusätzlich dazu, eine durch den Elektronenstrahl erzeugte mögliche Reduzierung der 
gemessenen Oxide zu berücksichtigen und eine stöchiometrische Abschätzung zu ermöglichen. 
Die erreichte Genauigkeit betrug damit bei den metallischen Elementen± 2%, bei den oxidi-
schen Anteilen aufgrund von Aufladungseffekten ± 10%. Nach Beendigung des Abtrages 
wurden erneut Punktanalysen angefertigt und in besonderen Fällen Elementverteilungsbilder 
(Maps) aufgenommen. 
2.3.3 ESCA-Untersuchungen 
Zur Absicherung der durch AES-Messungen gefundenen oberflächenspektrometrischen Er-
gebnisse wurden an einem tribologisch beanspruchten NiTi-Probenpaar innerhalb und außer-
halb der Verschleißflächen ESCA-Messungen (Elektronenspektroskopie für chemische 
Analyse) an einem PHI-ESCA-Gerät des Typs 5600 ci durchgeführt. Dieses Verfahren ermög-
licht bei ausreichend hoher Zählrate der entstehenden Photoelektronen eine Bestimmung des 
Bindungszustandes der auf den Oberflächen vorliegenden Elemente. Auf einen Abtrag der 
Oberfläche mit der vorhandenen Argonionenquelle wurde verzichtet, da es durch den Beschuß 
mit Argonionen bekanntermaßen zu einer Reduzierung der Titanoxide zu Suboxiden kommt 
[116, 195]. Die Meßdaten der durch Anregung mit Al Ku-Strahlung austretenden Photoelek-
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tronen wurden integral über eine Analysenfläche mit ca. 120 )lm (Analyse auf der Stiftkontakt-
fläche und auf der Verschleißspur der Scheibe) bzw. 800 )lm (tribologisch unbeanspruchter 
Bereich der Scheibe) Durchmesser gemittelt. Da eine stärkere Fokussierung keine ausreichende 
Intensität innerhalb einer tragbaren Meßzeit ergab, war eine Mikrobereichsanalyse mit diesem 
Verfahren nicht möglich. Die Informationtiefe der ESCA entspricht mit bis zu 5 nm in etwa der 
Austrittstiefe der Augerelektronen [ 194, 198]. Zunächst wurden bei einer Paßenergie der 
Elektronen im Analysator von 187,85 eV Übersichtsspektren zur Identifikation der vorliegen-
den Elemente aufgenommen, wobei aus den Peakflächen nach Abzug des Untergrundes mit 
Hilfe gespeicherter Empfmdlichkeitsfaktoren die Atomkonzentrationen der Elemente mit einem 
Fehler von ca. 10 bis 20% bestimmt wurden. Anschließend wurden die betreffenden Element-
linien zur chemischen Spezifikation in Spektrenfenstern mit einem Multiplexverfahren hochauf-
gelöst gemessen. Hierbei betrug die Paßenergie der Elektronen im Analysator 23,5 eV. 
2.4 Tribologische Untersuchungen 
2.4.1 Probenvorbereitung 
Die scheibenformigen Grundkörper mit einem Durchmesser von 10 mm wurden aus den Aus-
gangsblechen mittels Nd:YAG-Laserstrahlung ausgeschnitten. Dabei wiesen die NiTi- und Ni-
Bleche eine Dicke von ca. 0,5 mm und die Ti-Bleche von ca. 1 mm auf. Im Alllieferungszu-
stand auf den Oberflächen vorhandene Oxidschichten wurden vor den tribologischen Versu-
chen im NaßschleifVerfahren mit SiC-Papier der Körnungen 600, 800, 1200, 2400 und 4000 
entfernt und die Oberfläche mit Diamantpaste bis 1 )lm Körnung poliert. Zur Vermeidung von 
Kanteneffekten bei der tribologischen Beanspruchung wurden die Stiftproben an der im Ver-
such der Scheibe zugewandten Seite ballig (Krümmungsradius 0,45 mm) geschliffen und da-
nach ebenfalls mit Diamantpaste bis 1 )lm Körnung poliert. Anschließend wurden die Scheiben 
mit einer Si02-Suspension (MASTERMET der Fa. Buehler, Körnung ca. 0,25 )lm) und die 
Stifte mit Diamantpaste der Körnung 0,25 )lm feinpoliert. Die Proben wurden nacheinander im 
Ultraschallbad, mit destilliertem Wasser sowie mit Ethanol gereinigt und im Heißluftstrom ge-
trocknet. Die Geometrie der Stiftköpfe wurde durch lichtmikroskopische Aufuahmen bei 50-
und 320-facher Vergrößerung dokumentiert und aus diesen Aufuahmen der Krümmungsradius 
der erzeugten, halbkugelfdrmigen Oberflächen bestimmt. Kurz vor dem Einbau ins Mikrotri-
bometer wurde zur Vermeidung von Kontaminationen mit hochreinem Aceton ultraschallge-
reinigt und wiederum im Heißluftstrom getrocknet. Eine Kontrolle durch AES bestätigte, daß 
durch diese Vorbehandlung verunreinigungsfreie Oberflächen erzeugt wurden. 
2.4.2 Tribosystem 
Die tribologischen Untersuchungen wurden in einem nach dem Stift-auf-Scheibe-Prinzip arbei-
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Bild 2.2: Schematische Darstellung des Mikrotribometers. 
Die Geometrie der Kontaktstelle mit Angabe der verwendeten Versuchsparameter ist in 
Bild 2.3 ersichtlich. 
Paarungen: P/D = NiTi/NiTi, Ni/Ni, Ti!Ti 
-dp Parameter: FN = 20 mN - 100 mN (Standard: 60 mN) 
VR = 2 mm/s- 50 mm/s (Standard: 2 mm/s) 
RF = 10% - 90% (Standard: 50%), 
Hochvakuum, dest. Wasser 
T = RT 
s =100m 
Geometrie: do = 10 mm 
dp = 0,9 mm (NiTi) bzw. 1 mm (Ni, Ti) 
rK = 0,45 ± 0,05 mm 
rs = 3,2 mm 
Bild 2.3: Schematische Darstellung des verwendeten Tribosystems mit Versuchsparametern 
(P: Stift, D: Scheibe; die Scheibe befand sich bei den Untersuchungen zum Einfluß 
der Normalkraft, Gleitgeschwindigkeit und Luftfeuchte in vertikaler sowie bei Zu-
gabe von dest. Wasser und in Hochvakuum in horizontaler Lage). 
Die Messungen erfolgten bei Raumtemperatur unter ungeschmierter, einsinniger Gleitbean-
spruchung auf einem konstanten Spurkreisdurchmesser von 6,4 mm. Der Stift wurde durch 
eine Piezolinearregelung (s. Bild 2.2) mit konstanter Normalkraft FN gegen die Scheibe ge-
preßt. Mit Ausnahme der Stoppversuche und eines Normalkraftrampenversuches, die zur 
Klärung bestimmter Phänomene dienen sollten, wurde bei allen Versuchsläufen ein Gleitweg 
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von s = 1 00 m durchlaufen. Für alle untersuchten Materialpaarungen wurde der Einfluß der 
Normalkraft, der Gleitgeschwindigkeit sowie der relativen Luftfeuchte auf das Reibungs- und 
Verschleißverhalten untersucht. Die Variation der Normalkraft erfolgte zwischen FN = 20 und 
100 mN bei einer konstanten Gleitgeschwindigkeit im Spurradius von vR = 2 mm/s. Die relative 
Feuchte wurde hierbei durch Einblasen von trockener bzw. feuchter Luft in die Probenkammer 
konstant auf RF = 50% eingestellt. Bei einer konstanten Normalkraft von FN = 60 mN und 
konstanter relativer Feuchte von RF = 50% wurde eine Gleitgeschwindigkeitsvariation mit 
Versuchsläufen bei VR = 2, 10, 20, 35 und 50 mm/s durchgefiihrt. Zur Bestimmung des Einflus-
ses der relativen Luftfeuchte auf das tribologische Verhalten wurde diese im Bereich von RF = 
10 bis 90% in Schritten von jeweils 20% variiert. Zusätzlich wurden Messungen unter Zugabe 
von destilliertem Wasser in die Kontaktzone durchgefiihrt. Die Bauweise des Mikrotribometers 
ermöglichte außerdem den Einbau in die Kammer eines Rasterelektronenmikroskopes (Typ 
JSM 840 der Fa. Jeol), womit Messungen im Hochvakuum (10-3 Pa= 10-5 mbar) bei einer in-
situ-Beobachtung der Kontaktstelle zwischen Stift und Scheibe möglich waren. Die Normal-
kraft betrug hierbei ebenfalls FN = 60 mN, die Gleitgeschwindigkeit VR = 2 mm/s. 
2.4.3 Versuchsauswertung 
Während der tribologischen Versuche wurden kontinuierlich die Reibungs- und Normalkraft 
über Dehnungsmeßstreifen gemessen sowie die Position des Stiftkopfes relativ zur Schei-
benoberfläche aus der Summe der Auslenkungendes Normalkraft-Dehnungsmeßstreifens und 
der Piezokeramik (s. Bild 2.2) berechnet. Die Meßdaten wurden mit dem Meßdatenerfassungs-
programm LabView fiir Windows 3.1 aufgezeichnet und daraus die Reibungszahl!l und der 
lineare Verschleißbetrag W~, als Summe der linearen Verschleißbeträge von Stift und Scheibe, 
berechnet und grafisch dargestellt. In Bild 2.4 ist eine typische Reibungszahlkurve in Abhän-
gigkeit vom Gleitweg schematisch dargestellt. 
:::1.. f.l EB: Reibungszahl im 
.!:: Einlaufbereich ro 
N f.JSB : Reibungszahl im (I) 
0) 
stationären Bereich c 
;:J 
I-lEB /'" '" ~l Skrit: kritischer Gleitweg .0 ..... ,, '(i) 0::: 
J..lsB -·--------------------~---------------- ~·~~ ""'· 
,M ,A 
Skrit Gleitwegs 
Bild 2.4: Schematische Darstellung einer Reibungszahlkurve mit Parameterdefmition. 
Zur Quantifizierung wurden folgende Parameter defmiert: 
!lEB : Reibungszahl des Einlaufbereiches 
!lss : Reibungszahl im stationären Bereich 
SJait : kritischer Gleitweg, bei dem der Übergang der Reibungszahl vom Einlaufbereich 
in den stationären Bereich stattfand 
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Nach Versuchsende wurden zur Bestimmung der Verschleißerscheinungsformen sekundärelek-
tronenmikroskopische Aufuahmen an einem Rasterelektronenmikroskop der Fa. Jeol (Typ JSM 
840) bei einer Beschleunigungsspannung von 10 kV und einem Arbeitsabstand von 38 mm 
angefertigt. Zur Verstärkung der Topografieeffekte an Oberflächenrauheiten wurden die Pro-
ben dabei um 60 Grad gekippt. 
Aus den mittels ProfJ.lometrie gemessenen linearen Verschleißbeträgen der Stifte W*1,P ( s. Kap. 
2.3.1) wurden die volumetrischen Verschleißbeträge W*v,P entsprechend Bild 2.5 berechnet 
als 
W*v,P: Volumetrischer Verschleißbetrag des Stiftes 
W*l,P : Linearer Verschleißbetrag des Stiftes 
rK : Stiftkopfkrümmungsradius 
(15) 
Analog dazu berechnet sich der volumetrische Verschleißbetrag der Scheiben aus 
a) 
* 4 * Wvn ~-·b ·WID ·n·r 
' 3 s ' s (16) 
W\0 : Volumetrischer Verschleißbetrag der Scheibe 
W\0 : Linearer Verschleißbetrag der Scheibe ( Spurtiefe) 
bs : Spurbreite 








Bild 2.5: Schematische Darstellung der linearen und volumetrischen Verschleißbeträge der 
a) Stifte (W*1,P, W*v,P) und b) Scheiben (W*1,0 , W*v,o). 




Bild 3.1: Lichtmikroskopische Gefügeaufuahmen von a), b) NiTi, c), d) Ni und e), f) Ti für 
a), c), e) Scheibe und b), d), f) Stift. 
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In Bild 3.1 sind lichtmikroskopische Gefiigeaufnahmen der als Scheiben- und Stiftmaterialien 
eingesetzten NiTi-, Ni- und Ti-Werkstoffe dargestellt. 
Beide NiTi-Legierungen lagen bei Raumtemperatur in der kubisch-raumzentrierten Austenit-
phase vor (Typ CsCl, B2). Das Blechmaterial (Leg. SE 508) wies eine mittlere Korngröße von 
15 Jlm auf (Bild 3.1a), eine ausgeprägte Walztextur lag nicht vor. Die Korngröße des Draht-
materials (Leg. BB) betrug ca. 3 Jlm (Bild 3.lb). Vereinzelt waren bei beiden Werkstoffen in 
den austenitischen Körnern im Lichtmikroskop hell erscheinende Ausscheidungen sowie eine 
innere zeilenformige Struktur sichtbar, wobei in beiden Fällen keine Vorzugsorientierung fest-
stellbar war (Bild 3.1a und b ). 
Die kubisch-flächenzentrierten Nickelproben wiesen als Blechmaterial eine mittlere Korngröße 
von ca. 25 Jlm auf(Bild 3.1c), als Drähte von ca. 1,5 Jlm (Bild 3.ld). 
Beide Titanwerkstoffe lagen in der hexagonalen a-Phase vor. Das Gefiige des Blechmaterials 
war stark kaltverformt, so daß sich seine mittlere Korngröße lichtmikroskopisch nicht bestim-
men ließ. Auf der farbgeätzten Oberfläche zeigten sich weiße, schlierenformige Inseln mit einer 
deutlichen Vorzugsorientierung in Walzrichtung (Bild 3.1e). Das Drahtmaterial besaß eine 
mittlere Korngröße von ca. 10 bis 15 Jlm und wies Zwillingsbildung auf(Bild 3.1t). 
In Bild 3.2a ist eine lichtmikroskopische Aufnahme der zeilenformigen Strukturen in den 
austenitischen Körnern des NiTi-Blechmaterials bei höherer Vergrößerung dargestellt. Zur 
Klärung dieser Strukturen wurden zusätzlich transmissionselektronenmikroskopische (TEM) 
Untersuchungen durchgefiihrt (Bild 3.2b ). 
Bild 3.2: a) Lichtmikroskopische und b) TEM-Aufnahme des Gefiiges des NiTi-Blech-
materials. 
Die in Bild 3.2a sichtbaren zeilenformigen Strukturen wurden als lattenartige Aufreihung von 
Subkörnern im Austenitgefiige bestimmt (Bild 3.2b ). Innerhalb dieser Strukturen waren keine 
Martensitphasenanteile nachweisbar. Die im Lichtmikroskop hell erscheinenden Ausscheidun-
gen wurden durch Elektronenbeugung und energiedispersive Röntgenanalyse (EDX) als ku-
bisch flächenzentrierte TizNi-Phase identifiziert. Die Versetzungen waren größtenteils in 
Bändern angeordnet, in versetzungsärmeren Bereichen wurden linsenformige, orientierte, ko-
härent im NiTi-Gitter gebundene rhomboedrische N4Th-Ausscheidungen mit einer mittleren 
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Größe von ca. 100 nm gefunden, die sich durch die Wärmebehandlung bei 550°C gebildet 
hatten. 
Zur Bestimmung der Korngröße des kaltverformten Gefüges der Ti-Scheiben sind in Bild 3.3 
TEM-Aufuahmen eines Ti-Bleches dargestellt. 
Bild 3.3: TEM-Aufuahmen des kaltverformten Gefüges einer Ti-Scheibe im a) Hellfeld und 
b) Dunkelfeld. 
Die mittlere Korngröße der Ti-Bleche wurde aus den TEM-Aufuahmen als ca. 0,2 bis 1 Jlm be-
stimmt. Das kaltverformte Gefüge wies eine hohe Versetzungsdichte auf. Fremdphasen oder 
Oxideinschlüsse in der Matrix wurden nicht nachgewiesen. Während der TEM-Präparation 
kam es jedoch sehr schnell zum Aufwachsen von Ti02-Schichten auf den Proben. 
Bild 3.4: TEM-Aufuahmen des kaltverformten Gefüges eines Ti-Stiftes. 
TEM-Aufuahmen des kaltverformten Gefüges des Ti-Drahtmaterials sind in Bild 3.4 darge-
stellt. Bild 3.4a zeigt deutlich Verformungszwillinge in einem Ti-Korn mit mittleren Zwillings-
breiten von ca. 0,5 bis 1 Jlffi. In Bild 3.4b ist erkennbar, daß an den Zwillingsgrenzen und im 
Zwillingsinneren eine hohe Versetzungsdichte, zum Teil mit Versetzungszellbildung, vorlag. 
Die mittlere Größe der Versetzungszellen betrug ca. 50 bis 100 nm. -
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3.1.2 Mikrohärte 
Bild 3.5 gibt die bei Raumtemperatur an den tribologisch unbelasteten NiTi-, Ni- und Ti-
Werkstoffen nach der Probenpräparation bestimmten Vickershärten in Abhängigkeit von der 
aufgebrachten Belastung wieder. Die Meßwerte stellen Mittelwerte aus ca. 10 Einzelmessun-
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Bild 3.5: Mikrohärte HV0,005, HV0,01 und HV0,1 der Versuchsmaterialien a) NiTi, b) Ni 
und c) Ti für Stift und Scheibe. 
Bei der kleinsten Prüflast F = 50 mN wurde für den NiTi-Stift eine Mikrohärte von 
385 HV0,005 und für die NiTi-Scheibe etwas kleinere Werte v-on 336 HV0,005 bestimmt 
(Bild 3.5a). Mit steigender Last nahmen beide Härtewerte ab, so daß bei der höchsten Prüf-
kraft von F = 1 N für den Stift eine um 6% verringerte Mikrohärte von 360 HVO, 1 und für die 
Scheibe ca. 14% kleinere Werte von 290 HV0,1 gemessen wurden. 
Der Ni-Stift besaß bei F = 50 mN eine Härte von 240 HV0,005 (Bild 3.5b) und war damit ca. 
38% weicher als der NiTi-Stift. Bei höheren Prüfkräften wurde ein Anstieg des Härtewertes 
um ca. 8% auf260 HV0,1 beobachtet. Die Ni-Scheibe war mit 170 HV0,005 ca. 30% weicher 
als der Ni-Stift und wies damit die insgesamt geringste Härte auf, die um ca. 50% unter dem 
für die NiTi-Scheibe gemessenen Wert lag. Mit zunehmender Prüfkraft war zusätzlich eine 
deutliche Verringerung der Härte erkennbar und bei F = 1 N wurden mit 100 HVO, 1 nur noch 
60% des bei F =50 mN bestimmten Wertes gemessen. 
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Der Ti-Stift wies mit 185 HV0,005 von allen Drahtmaterialien die geringste Härte auf, die im 
Vergleich zum NiTi-Stift um ca. 50% und gegenüber dem Ni-Stift um ca. 30% verringert war 
(Bild 3.5c). Bei höheren Prüfkräften wurden kleinere Mikrohärten gemessen, die bei F = 1 N 
mit 150 HV0,1 ca. 80% des bei F =50 mN gemessenen Wertes erreichten. Dagegen war die 
Mikrohärte des Scheibenmaterials nahezu unabhängig von der aufgebrachten Prüfkraft Im 
Gegensatz zu den beiden anderen Materialien war das Ti-Blechmaterial etwas härter als der fiir 
die Ti-Stifte verwendete Draht. Bei F =50 mN wurde mit 207 HV0,005 im Vergleich zur 
NiTi-Scheibe ein um 40% kleinerer und gegenüber der Ni-Scheibe ein ca. 20% höherer Härte-
wert gemessen. 
3.1.3 Elastisch-plastische Eigenschaften nach dem Indenterverfahren 
In Bild 3.6 sind die Kraft-Eindringtiefe-Kurven der untersuchten Scheibenmaterialien fiir 
maximale Normalkräfte Fmax = 10, 60, 100 und 1000 mN, gemessen mit einem Vickersdiaman-
ten auf den polierten Oberflächen (s. Kap. 2.2.1) mit einem Ra-Wert von (0,007 ± 0,002) 11m, 
dargestellt. 
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Bild 3.6: Über 5 Einzelmessungen gemittelte Kraft-Eindringtiefe-Kurven fiir NiTi, Ni und Ti 
bei Endkräften von a) Fmax = 10 mN, b) Fmax = 60 mN, c) Fmax = 100 mN und 
d) Fmax = 1000 mN; Indenter: Vickersdiamant. 
Es zeigte sich, daß fiir Endkräfte Fmax :2: 60 mN die Belastungsäste der Kraft-Eindringtiefe-Kur-
ven fiir NiTi und Ti annähernd identische Verläufe aufwiesen, während Ni um ca. 20 bis 50% 
größere maximale Eindringtiefen hmax erreichte (Bilder 3.6 und 2.1 ). Für alle drei Materialien 
nahm die maximale Eindringtiefe mit steigender maximaler Normalkraft Fmax zu. Bei Entlastung 
zeigte NiTi im Vergleich zu Ni und Ti die kleinste minimale Eindringtiefe hmin (Bild 2.1 ), die 
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von hnnn = 0,22 ~m bei Frnax = 10 mN auf hnnn = 2,3 ~m bei Frnax = 1000 mN anstieg. Ni wies 
mit hmin = 0,37 ~m bei Frnax = 10 mN bis hnnn = 6,2 ~m bei Frnax = 1000 mN die größten minima-
len Eindringtiefen auf. Die minimalen Eindringtiefen des Ti-Materials lagen für alle gemessenen 
Normalkräfte zwischen den Werten für NiTi und Ni. Während die Entlastungskurven für Ni 
einen annähernd linearen Verlauf aufwiesen, wichen die Kurven für Ti geringfügig und für NiTi 
stark zu kleinen Eindringtiefen hin von der Linearität ab, so daß sich besonders für NiTi 
große Differenzen zwischen der maximalen und minimalen Eindringtiefe ergaben. 
Die zugehörigen Verläufe der plastischen Härte Hpiast (vgl. Kap. 2.2.3.1. Gl. (7)), aufgetragen 
über der Eindringtiefe h, sind in Bild 3. 7 dargestellt. 
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Bild 3. 7: Plastische Härte Hpiast in Abhängigkeit von der Eindringtiefe für NiTi, Ni und Ti bei 
Endkräften von a) Frnax = 10 mN, b) Frnax = 60 mN, c) Frnax = 100 mN und 
d) Frnax = 1000 mN, gemittelt über 5 Einzelmessungen; lndenter: Vickersdiamant. 
Bei kleiner Normalkraft Frnax = 10 mN zeigten alle drei Materialien mit steigender Eindringtiefe 
abfallende Werte der plastischen Härte (Bild 3.7a). Ni und Ti wiesen annähernd identische 
Kurvenverläufe mit Endwerten von ca. Hpiast = 2500 N·mm-2 auf. Die plastische Härte der NiTi-
Probe betrug bei der Endkraft ca. 2300 N·mm-2• Unabhängig von den Prüfkräften wurde bei 
allen drei Materialien ein Anstieg der plastischen Härte im oberflächennahen Bereich (zu klei-
nen Eindringtiefen hin) gemessen, der besonders bei den Ni- und Ti-Proben auffällig war 
(Bild 3.7b bis d). Die plastische Härte der NiTi- und Ti-Proben fiel bei Frnax = 60 bis 1000 mN 
mit zunehmender Eindringtiefe von Werten um ca. 3000 N·mm-2 (Ti) bzw. 2300 bis 
2800 N-mm-2 (NiTi) auf einen quasistationären Wert von Hpiast = 2200 bis 2300 N·mm-2 ab. Für 
Ni fiel die plastische Härte mit steigender Eindringtiefe h von ca. 3900 N-mm-2 nahezu expo-
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nentiell auf niedrige Werte ab, wobei der bei maximaler Eindringtiefe erreichte Endwert mit 
steigender maximaler Nonnalkraft Fmax bis auf Hplast = 1000 N·mm-2 bei Fmax = 1000 mN ab-
nahm. 
Entsprechend den Gleichungen (3), (8), ( 6) und (9) wurden der Elastizitätsmodul E, die 
Vickershärte HV, die Universalhärte HU sowie der plastische Energieanteil Wp berechnet und 
in Bild 3.8 in Abhängigkeit von der maximalen Nonnalkraft Fmax dargestellt. Die Standardab-
weichung der Einzelwerte betrug für den E-Modul und die Härtewerte ca. ±3%, der plast. 
Energieanteil streute um ca. ±1% . 
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Bild 3.8: a) Elastizitätsmodul, b) nach Gl. (8) berechnete Vickershärte, c) Universalhärte und 
d) plastischer Energieanteil für NiTi, Ni und Ti in Abhängigkeit von der aufgebrach-
ten maximalen Normalkraft Fmax; Indenter: Vickersdiamant. 
Man erkennt, daß der E-Modul der Ni-Probe mit steigender maximaler Normalkraft Fmax von 
E = 194 GPa bei Fmax = 10 mN auf E = 169 GPa bei Fmax = 1000 mN abfiel (Bild 3.8a). Für 
das Ti-Material wurde bei kleinster Nonnalkraft Fmax = 10mNein E-Modul von 111 GPa be-
stimmt, für höhere Kräfte 60 mN ~ Fmax ~ 1000 mN wurde annähernd konstantE= 120 GPa 
erhalten. Der E-Modul der NiTi-Probe war nahezu unabhängig von der maximalen Nonnal-
kraft und betrug ca. 63 GPa. 
Während die aus der plastischen Härte berechnete Vickershärte der NiTi- und Ti-Proben mit 
345 bis 370 HV (NiTi) bzw. 265 bis 310 HV (Ti) nur schwach mit der maximalen Nonnalkraft 
variierte, fiel die Vickershärte für Ni mit steigender Kraft von 280 HV bei Fmax = 10 mN um 
65% auf 100 HV bei Fmax = 1000 mN ab (Bild 3.8b). 
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Die aus der maximalen Eindringtiefe hmax berechnete Universalhärte HU betrug bei 
Fmax = 10 mN fiir NiTi 2230 N·mm-2 und fiir Ti 2410 N·mm-2, fiir höhere maximale Normal-
kräfte wurde fiir beide Materialien eine leicht fallende Tendenz der Universalhärten von 
HU = 2300 N·mm-2 bei Fmax = 60 mN auf HU = 2200 N·mm-2 bei Fmax = 1000 mN gemessen 
(Bild 3.8c). Die Universalhärte der Ni-Probe fiel dagegen deutlich von 2410 N·mm-2 bei 
Fmax = 10 mN auf 940 N·mm-2 bei Fmax = 1000 mN ab und lag damit fiir Fmax ~ 60 mN um 25 
bis 55% unter den Werten fiir NiTi und Ti. 
Der plastische Energieanteil beim Eindringen der Vickerspyramide zeigte fiir alle drei Materia-
lien mit zunehmender maximaler Normalkraft eine leicht steigende Tendenz, wobei NiTi mit 
52% s Wp s 56% die geringsten und Ni mit 90% s Wp s 96% die höchsten plastischen Antei-
le aufwies (Bild 3.8d). 
Um die bei den Eindruckversuchen im Material erzeugten Pressungen zu verringern und damit 
ähnliche Größenordnungen wie bei den tribologischen Versuchen zu Versuchsbeginn (System 
balliger Stift gegen Scheibe, s. Kap. 3.2.1.1) zu erreichen, wurden zusätzlich Messungen mit 
einer Diamantkugel (Radius R' = 0,5 mm) durchgefiihrt. Nach Gl. (11) ergeben sich fiir den 
Kontakt einer Diamantkugel mit einem E-Modul von Ei= 1050 GPa und einem Radius von 
R' = 0,5 mm auf einer NiTi-, Ni- oder Ti-Oberfläche folgende maximale Hertzsehe Pressungen: 
Normalkraft Pmax (Diamant/NiTi) Pmax (Diamant/Ti) Pmax (Diamant/Ni) 
[MPa] [MPa] [MPa] 
FN= 10 mN 343 477 641 
FN = 60 mN 623 866 1165 
FN = 100 mN 738 1027 1382 
FN = 1000 mN 1591 2213 2977 
Tabelle 3.1: Maximale Hertzsehe Pressung im Kontakt zwischen der Diamantkugel und den 
verschiedenen metallischen Scheibenwerkstoffen. 
Man erkennt, daß aufgrundder unterschiedlichen E-Moduln der untersuchten Materialien NiTi, 
Ni und Ti bei gleicher Normalkraft FN im System Diamantkugel/Scheibe deutliche Unterschie-
de in den maximalen Hertzsehen Pressungen vorlagen. Während im System Diamantku-
gel/NiTi-Scheibe die kleinsten maximalen Hertzsehen Pressungen auftraten, waren die fur die 
Paarungen Diamant/Ni berechneten maximalen Hertzsehen Pressungen ca. doppelt so groß. 
Die fur das Ti-Material erreichten max. Hertzsehen Pressungen lagen zwischen den Werten fiir 
die NiTi- und Ni-Paarungen. 
Bild 3.9 zeigt die mit einem Diamant-Kugelindenter auf den polierten Oberflächen (s. Kap. 
2.2.1) mit einem Ra-Wert von (0,007 ± 0,002) 1-1m erhaltenen Kraft-Eindringtiefe-Kurven fiir 
NiTi, Ni und Ti in Abhängigkeit von der aufgebrachten maximalen Normalkraft Fmax· Bei 
kleinster Normalkraft Fmax = 10 mN ergaben sich fur alle drei Materialien sehr raube Kurven-
verläufe, so daß quantitative Aussagen mit Schwankungen von bis zu 1 00% stark fehlerbehaf-
tet waren (Bild 3.9a). Die maximale Eindringtiefe nahm in der Reihenfolge Ni, Ti, NiTi zu. Die 
plastische Eindringtiefe nahm in gleicher Reihenfolge ab. Mit steigender maximaler Normal-
kraft Fmax nahm die maximale Eindringtiefe hmax fiir alle drei Materialien zu (Bild 3.9b bis d). 
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Für die NiTi-Probe zeigten Be- und Entlastungsast bis zu einer Normalkraft von 
Fmax = 100 mN identische Verläufe (Bild 3.9a bis c). Auch bei Frnax = 1000 mN lagen die 
Be- und Entlastungskurven für FN:::;; 100 mN übereinander, für höhere Normalkräfte 
100 mN < FN :::;; 1000 mN war eine Aufspaltung der beiden Kurvenäste erkennbar (Bild 3.9d). 
Die minimale Eindringtiefe hmin war bei NiTi für alle gemessenen maximalen Normalkräfte Fmax 
kleiner als 0,002 J..lm. 
Die minimale Eindringtiefe der Ti-Proben nahm mit steigender maximaler Normalkraft Fmax von 
hmin = 0,01 J..lm bei Fmax = 60 mN bis auf hmin = 0,2 J..lm bei Fmax = 1000 mN zu. Die Ni-Probe 
wies mit hmin = 0,025 J..lm bei Fmax = 60 mN, hmin = 0,04 J..lm bei Fmax = 100 mN und 
hmin = 0,98 J..lm bei Frnax = 1000 mN die größten minimalen Eindringtiefen auf, wobei die Ent-
lastungskurve bei Fmax = 1000 mN einen nahezu linearen Verlauf aufwies (Bild 3.9d) . 
.. 
10
-a) 10 mN 
z 8 
E 
u.z 6 NiTi 
0,01 0,02 0,03 
Eindringtiefe h, 1-1m 
100 c) 100 mN /I / 
z /I .~· 




4::! V ··1-:.·· Ti e! I ,•''./ 
~ 40 I ,. ,. ro / ~···'.·· 
E •. I I' •• • 
.... 20 " "' ... ··~::... ;'" 0 z 
....-! ~: ... ,. / 
. ~··' ... 
00 0,05 0,1 0,15 
Eindringtiefe h, 1Jm 








0,04 0,06 0,08 0,1 
Eindringtiefe h, 1-1m 
1000 d) 1000 mN 
z / 
E 800 NiTi / / 
z 
u. 600 4::! / 
e! / 
~ 400 Ni, ro 
' 
I § 'I 
200 0 I z I 
0,2 0,4 0,6 0,8 1 










Bild 3.9: Über 5 Einzelmessungen gemittelte Kraft-Eindringtiefe-Kurven für NiTi, Ni und Ti 
bei Endkräften von a) Fmax = 10 mN, b) Fmax = 60 mN, c) Fmax = 100 mN und 
d) Fmax = 1000 mN; lndenter: DiamantkugeL 
Den Verlauf der plastischen Härte Hplast über der Eindringtiefe in Abhängigkeit von der maxi-
malen Normalkraft Fmax zeigt Bild 3.10. Bei Fmax = 10 mN nahm für alle drei Materialien die 
plastische Härte Hplast mit steigender Eindringtiefe nahezu linear zu, der Endwert bei maximaler 
Normalkraft betrug ca. 100 N·mm-2 (Bild 3.10a). Auch bei Fmax = 60 mN wurde ein Härtean-
stieg mit steigender Eindringtiefe beobachtet, wobei die plastische Härte bei Endkraft für NiTi 
ca. 170 N·mm-2, für Ti ca. 210 N·mm-2 und für Ni ca. 230 N·mm-2 betrug (Bild 3.10b). Wäh-
rend die NiTi- und Ti-Proben auch bei höheren maximalen Normalkräften Fmax;::: 100 mN stei-
gende Härtewerte mit zunehmender Eindringtiefe aufwiesen (Bild 3.10c und d), wurden für Ni 
bei Eindringtiefen h > 0,1 J..lm (Fmax = 100 mN) bzw. h > 0,15 J.lm (Fmax = 1000 inN) stationäre 
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Endwerte der plastischen Härte von Hplast = 290 N·mm·2 (Fmax = 100 mN) bzw. 
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Bild 3.10: Plastische Härte Hplast in Abhängigkeit von der Eindringtiefe für NiTi, Ni und Ti bei 
Endkräften von a) Fmax = 10 mN, b) Fmax = 60 mN, c) Fmax = 100 mN und 
d) Fmax = 1000 mN, gemittelt über 5 Einzehnessungen; lndenter: Diamantkugel. 
Berechnet man für das System Kugelindenter/Probe nach den Gleichungen (12), (13) und (9) 
den E-Modul, die Universalhärte und den plastischen Energieanteil, so ergeben sich die in 
Bild 3.lla, c und d dargestellten Abhängigkeiten. In Bild 3.1lb wurde die mit dem Faktor 
0,102 multiplizierte plastische Härte Hplast (Gleichung (14)) eingezeichnet. 
Der E-Modul der Ni-Probe betrug nach Bild 3.11a (120 ± 10) GPa, für Ti wurde 
(80 ± 5) GPa berechnet. Für NiTi wies der E-Modul eine leicht fallende Tendenz mit steigen-
der maximaler Normalkraft von E = 75 GPa bei Fmax = 10 mN auf E =53 GPa bei 
Fmax = 1000 mN auf (Bild 3.11a). Die Streuung der Einzelwerte nahm mit steigender maxima-
ler Normalkraft von ca. 14% (NiTi, Ti) bzw. 60% (Ni) bei Fmax = 10 mN auf ca. 2% bei 
Fmax = 1000 mN ab. 
Die entsprechend den Gleichungen (8) und (14) mit dem Faktor 0,102 multiplizierte plastische 
Härte stieg für NiTi und Ti mit zunehmender Normalkraft Fmax von (48 ± 13) N-mm-2 (NiTi) 
bzw. (28 ± 5) N-mm-2 (Ti) bei Fmax = 10 mN auf (92 ± 1) N-mm-2 bei Fmax = 1000 mN an. Für 
Ni wurden Werte von (23 ± 23) N-mm-2 (Fmax = 10 mN) bis (44 ± 10) N-mm-2 
(60 mN ~ Fmax ~ 1000 mN) bestimmt (Bild 3.1lb). 
Auch die Universalhärte stieg für NiTi und Ti mit zunehmender Kraft Fmax von 
HU = (100 ± 6) N-mm-2 (Fmax = 10 mN) auf (383 ± 2) N·mm·2 (NiTi) bzw. (483 ± 2) N-mm-2 
(Ti) an. Ni zeigte nach anfänglichen Werten von HU = (126 ± 40) N-mm-2 bei Fmax = 10 mN bei 
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höheren Kräften eine nahezu konstante Universalhärte von HU = (265 ± 20) N·mm·2 
(Bild 3.11c). 
Der plastische Energieanteil lag für Ni und NiTi bei Fmax = 10 rnN unterhalb der Auflösungs-
grenze des Meßsystems (ca. 1 %) (Bild 3.11d). Von der Ti-Probe wurden bei Fmax = 10 rnN ca. 
4% der Gesamtenergie in plastische Verformung umgesetzt, wobei eine Streuung der Einzel-
werte von ca. 100% vorlag. Während für NiTi bis Fmax = 100 rnN unter 1% und erst bei 
Fmax = 1000 mN (8 ± 1)% der Gesamtenergie als plastischer Energieanteil berechnet wurde, 
stieg der plastische Energieanteil Wp für Ti bis Fmax = 100 rnN auf (11 ± 1)% und bis 
Fmax = 1000 rnN auf(33 ± 1)%. Ni wies für Fmax;::: 60 rnN die größten plastischen Energieantei-
le auf, die bei Fmax = 1000 rnN (85 ± 1)% der Gesamtenergie erreichten. 
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Bild 3.11: a) Elastizitätsmodul, b) mit Faktor 0,102 multiplizierte plastische Härte, c) Univer-
salhärte und d) plastischer Energieanteil für NiTi, Ni und Ti in Abhängigkeit von 
der aufgebrachten maximalen Normalkraft Fmax; Indenter: DiamantkugeL 
3.1.4 Oberflächeneigenschaften 
Nach der Probenpräparation wurde auf den NiTi-, Ni- und Ti-Scheiben mit Hilfe eines AFM 
ein arithmetischer Mittenraubwert von Ra= (0,007 ± 0,002) !Jm bestimmt. Als maximale 
Raubtiefe der Probenoberflächen wurde Rz = (0,04 ± 0,01) !Jm gemessen. Die chemische Cha-
rakterisierung der Oberflächen erfolgte durch AES- und ESCA-Messungen. Um eine Stöchio-
metrieabschätzung vornehmen zu können, wurden zuerst Messungen an oxidischen und 
metallischen Standards durchgeführt. 
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Bild 3.12 zeigt AES-Spektren der massiven Standardproben NiO (Bild 3.12a), Ti01,1 
(Bild 3.12b) und Ti02 (Bild 3.12c) sowie des metallischen Ni51 T49 (Bild 3.12d). Die Messun-
gen wurden nach ca. 20 nm Abtrag durch Xenon-Ionensputtern durchgeführt, um Einflüsse 
durch Oberflächenkontaminate zu vermeiden. 
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Bild 3.12: AES-Spektren der Standardproben a) NiO, b) Ti0 1 ,~, c) Ti02 und d) Ni51 T49• 
Für den NiO-Standard wurde ein Peakhöhenverhältnis Ni zu 0 von 1 zu 0,89 und als Intensi-
tätsfaktoren zur Quantifizierung der chemischen Zusammensetzung fiir den Ni-Peak 
1,42 at.-%/mm bzw. fiir den 0-Peak 1,59 at.-%/mm bestimmt (Bild 3.12a). Zur Auswertung 
der Spektren Ti-haltiger Materialien wird nach [199, 200] nur der untere Anteil des Ti-Peaks 
(Abstand Peakminimum-Grundlinie = Tiu) ins Verhältnis zur jeweiligen Gesamthöhe des Peaks 
des zweiten Elementes gesetzt. Damit ergaben sich Peakhöhenverhältnisse Tiu zu 0 von 1 zu 
0,88 fiir Ti01,1 (Bild 3.12b) und von 1 zu 1,54 fiir Ti02 (Bild 3.12c). Als Intensitätsfaktoren 
fiir den Tiu- bzw. 0-Peak wurden 1,40 at.-%/mm bzw. 1,80 at.-%/mm fiir Ti02 und 
1,64 at.-%/mm bzw. 2,05 at.-%/mm fiir Ti01,1 berechnet. Das Peakhöhenverhältnis Ni zu Tiu 
der metallischen NiTi-Probe der Stöchiometrie 51 at.-% Ni und 49 at.-% Ti betrug 1,38 zu 1 
und die Intensitätsfaktoren zur Bestimmung des Ni-Anteils ergaben sich als 1,40 at.-%/mm 
sowie des Ti-Gehaltes als 1,84 at.-%/mm. (Bild 3.12d). 
Die spektrometrische Charakterisierung der tribologisch unbeanspruchten Oberfläche einer 
NiTi-Probe mittels AES zeigte, daß sich nach dem Schleifen, Polieren und Reinigen entspre-
chend Kapitel2.4.1 an der Oberfläche ein (Ni,Ti)-Oxid sowie Kohlenstoffbefand (Bild 3.13a). 
Nach 1 bis 2 nm Abtrag durch Ionensputtern wurde metallisches Ni51 T49 gemessen 
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(Bild 3.13b). Die im Tiefenprofil (Bild 3.13b) erkennbaren 0- undC-Anteile nach Erreichen 
des stationären Zustandes, also nach ca. 2 nm Abtrag, waren systembedingte Meßfehler, da das 
Grundrauschen des Spektrometers vom Meßsystem als Meßpeak interpretiert und so die Ge-
samtintensität verfälscht wurde. 
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Bild 3.13: AES-Spektrum (a) und AES-Tiefenprofil (b) der tribologisch unbeanspruchten 
Oberfläche OF von NiTi (Leg. SE 508). 
Bild 3.14 zeigt ein ESCA Übersichtsspektrum (Bild 3.14a), aufgenommen auf einer tribolo-
gisch unbeanspruchten Scheibe nach der Probenpräparation, sowie die im Multiplexverfahren 
aufgenommenen, hochaufgelösten Linien der Elemente Ni, Ti, 0 und C (Bild 3.14b bis e). Als 
Hauptbestandteile der Oberflächenbereiche der Probe wurden die Elemente Ni, Ti, 0 und C 
bestimmt (Bild 3.14a), wobei dieC-Anteile auf die durch die Laborluft bedingte, allgegenwär-
tige Kohlenwasserstoffkontamination der Probenoberflächen zurückzuführen waren. Ein Teil 
des Sauerstoffs war an den Kohlenwasserstoffen gebunden. Die im folgenden zum Vergleich 
der Bindungsenergien angegebenen Literaturwerte wurden der ESCA-Referenzdatenbank 
[ 20 1] sowie den Literaturstellen [ 197, 202 - 204] entnommen. 
Der Hauptbestandteil der Ni2p3/2-Linie lag bei einer Bindungsenergie von 852,2 eV 
(Bild 3.14b), die Literaturwerte für metallisches Ni betragen 852,0 bis 852,7 eV. Im Abstand 
von 3,6 eV zu dieser Hauptlinie war eine weitere Linie bei 855,8 eV Bindungsenergie erkenn-
bar, die NiO oder Nh03 zugeordnet wurde (Literaturwerte 853,5 bis 855,2 eV und 855,8 bis 
857,3 eV). Das Vorliegen eines Ni-Karbonates konnte nicht ausgeschlossen werden 
(Literaturwert NiC03 855,7 eV). Im Ti-Spektrum (Bild 3.14c) wurde die Ti2p3/2-Linie bei 
458,5 eV sowie im Abstand von 5,8 eV die Ti2p1/2-Linie gemessen, deren Energiewerte Ti02 
(Literaturwert 458,2 bis 459,1 eV und 5,54 eV Abstand) oder NiTi03 (Literaturwert 
458,5 eV) zugeordnet wurden. Eine Unterscheidung dieser beiden Substanzen war aufgrund 
der großen Streuung der in der verwendeten Referenzdatenbank angegebenen Werte nicht 
möglich. Ein Linienanteil bei 454,0 eV wies auf das Vorliegen metallischen Ti0, als Ti oder 
NiTi, innerhalb der ESCA-Infonnationstiefe hin (Literaturwert 454,0 bis 454,1 eV). Zwischen 
den Linien bei 454,0 eV und 458,5 eV wurden durch Kurvenanpassung weitere Anteile be-
stimmt, bei denen es sich offenbar um TiOx mit Titanwertigkeiten zwischen 0 und 4 handelte 
(Literaturwerte TiO: 454,4 bis 455,3 eV, Th03: 456,6 bis 457,5 eV). Der Hauptanteil der 
Ols-Linie (Bild 3.14d) wurde bei 530,0 eV gemessen und entsprach Ti02 (Literaturwert 
529,9 eV. Daneben wurden deutliche Anteile bei höheren Bindungsenergien von ca. 531,2 und 
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532,4 eV gefunden, die auf adsorbierte Wassermoleküle oder OH"-Gruppen, z.B. Ni(OH)2 
bzw. Ti-OH sowie Nh03 (Literaturwerte 531,3 bis 531,9 eV und 531,8 eV) hinwiesen. Neben 
dem Hauptanteil der C1s-Linie (Bild 3.14e), der auf den Referenzwert 284,8 eV ausgerichtet 
wurde, waren zwei höherenergetische Anteile bei ca. 286,3 e V und 288,7 e V vorhanden. Hier-
bei handelte es sich vermutlich um -CH20H und -COOH-Strukturgruppen der Kohlenwasser-
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Bild 3.14: ESCA-Übersichtsspektrum (a) und hochaufgelöste Linienprofile der Elementlinien 
b) Ni2p3/2, c) Ti2p3/2, d) 01s und e) C1s, gemessen auf der tribologisch unbean-
spruchten Oberfläche von NiTi (Leg. SE 508). 
Auf der tribologisch unbeanspruchten Ni-Probe wurde durch AES-Messungen nach der Pro-
benpräparation eine ca. 1 bis 2 nm dünne Ni-Oxidschicht nachgewiesen, die vermutlich aus 
NiO-Inseln bestand (Bild 3.15a). Das Ti-Material wies eine 2 bis 5 nm dicke Ti-Oxidschicht 
auf, wobei an der Oberfläche die Stöchiometrie Ti02 vorlag und der Sauerstoffgehalt in der 
Tiefe abnahm (Bild 3.15b ). 
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Bild 3.15: AES-Tiefenprofile der tribologisch unbelasteten Oberflächen a) des Ni- sowte 
b) des Ti-Scheibenmaterials. 
3.2 Tribologische Eigenschaften 
3.2.1 Tribologische Eigenschaften in Umgebungsluft 
3.2.1.1 Einfluß der Normalkraft 
Zu Beginn der tribologischen Versuche wurden im Kontakt der balligen Stiftproben 
(rk = 0,45 mm) mit den Scheiben für die untersuchten Materialien in Abhängigkeit von der auf-
gebrachten Normalkraft folgende maximalen Hertzsehen Pressungen erreicht: 
Normalkraft Pmax (NiTi!NiTi) Pmax (Ti/Ti) Pmax (Ni/Ni) 
[MPa] [MPa] [MPa] 
FN= 20 mN 305 450 613 
FN= 40 mN 383 567 773 
FN= 60 mN 439 649 885 
FN = 80 mN 484 715 974 
FN = 100 mN 521 770 1049 
Tabelle 3.2: Maximale Hertzsehe Pressung zu Beginn der tribologischen Versuche (System 
ballige Stiftprobe/Scheibe, selbstgepaart). 
Aufgrund der unterschiedlichen E-Moduln der untersuchten Materialien traten bei gleicher 
Normalkraft FN zu Versuchsbeginn für die Paarung NiTi!NiTi die kleinsten und für die Paarung 
Ni/Ni ca. doppelt so große maximale Hertzsehe Pressungen auf. Die für das Ti-Material er-
reichten max. Hertzsehen Pressungen lagen zwischen den Werten für die NiTi!NiTi- und 
Ni/Ni-Paarungen. 
In Bild 3.16 sind die Reibungszahl f.l und der lineare Verschleißbetrag W1 in Abhängigkeit vom 
Gleitweg bei 20, 60 und 100 mN für NiTi, Ni und Ti in Selbstpaarung dargestellt. 
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Paarung NiTi!NiTi (Bild 3.16a und b) 
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Bild 3.16: ReibungszahlJl (a, c und e) und linearer Verschleißbetrag W1 (b, d und f) in Ab-
hängigkeit vom Gleitweg bei einer Normalkraft von 20, 60 und 100 mN für 
a), b) NiTi!NiTi, c), d) Ni/Ni und e), f) Ti/Ti (RF =50%, VR = 2 mm/s). 
Bei einer Normalkraft von FN = 20 mN stellten sich schon nach wenigen Metern Gleitweg bis 
zum Versuchsende bei s = 100 m konstante, quasistationäre Reibungszahlen von ca. 0,25 ein 
(Bild 3.16a). Durch Erhöhen der Normalkraft aufFN = 60 mN stieg die Reibungszahl innerhalb 
der ersten10m Gleitweg kontinuierlich aufWerte von ca. 0,85 an und blieb in diesem Einlauf-
bereich (s. Bild 2.4) bis zu einem Gleitweg von etwa30m im Mittel konstant. Ab diesem kriti-
schen Gleitweg Skrit (s. Bild 2.4) kam es zu einem deutlichen Abfall auf quasistationäre, mittlere 
Werte von ll = 0,25, wobei die Schwankungsbreite in diesem stationären Bereich deutlich ge-
ringer war als im Einlaufbereich. Bei FN = 100 mN stieg die Reibungszahl im Einlaufbereich 
analog zu FN = 60 mN auf mittlere Werte von ll = 0,9 an, blieb dann jedoch fiir die restliche 
Versuchszeit konstant. 
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Der lineare Verschleißbetrag W1 lag im Fall der niedrigen Normalkraft FN = 20 mN in Höhe der 
Auflösungsgrenze des Meßsystems (< 1 J..tm) (Bild 3.16b). Bei einer Normalkraft von 60 mN 
kam es nach einem anfanglieh linearen Verschleißanstieg mit einer konstanten Verschleiß-
intensität (Steigung der W1(s)-Kurve) von W11s:::::: 0,5 J..trnlm zeitgleich mit dem Abfall der Rei-
bungszahl von hohen auf niedrige Werte nach ca. 30 tn Gleitweg zu einem Abfall der Ver-
schleißintensität in eine Tieflage, die bis zum Versuchsende beibehalten wurde. Nach 
Versuchsende betrug der lineare Verschleißbetrag wl ca. 14 J..tm. Für FN = 100 mN wurde in 
Abhängigkeit vom Gleitweg ein leicht degressiver Verlauf des linearen Verschleißbetrages mit 
einer mittleren linearen Verschleißintensität W 1/s :::::: 0,5 J..trnlm gemessen, ohne daß ein 
deutlicher Übergang von einer Hoch- in eine Tieflage der Verschleißintensität innerhalb des ge-
wählten Verschleißweges von 100 m auftrat. Als linearer Verschleißbetrag wurde nach 1 00 m 
Gleitweg W1 = 38 11m gemessen. 
Paarung Ni/Ni (Bild 3.16c und d) 
Bei FN = 20 mN wurden nach einem kurzen Einlaufbereich mit hohen Reibungszahlen niedrige-
re Werte von ll = 0,65 gemessen, die im Mittel über ca. 20m Gleitweg konstant blieben 
(Bild 3.16c). Daran anschließend stieg die mittlere Reibungszahl auf ca. 0,8 und blieb fur die 
gesamte restliche Versuchsdauer mit Schwankungen von ca. ± 0,05 konstant. Bei einer Nor-
malkraft von 60 mN kam es dagegen bereits bei Versuchsbeginn zu einem Anstieg der Rei-
bungszahlen auf ca. 0,8, die jedoch nur bis zu einem Gleitweg von 20 m konstant blieben. Mit 
Erreichen dieses kritischen Gleitweges (Bild 2.4) fiel die mittlere Reibungszahl auf quasistatio-
näre Werte von J.l = 0,7, wobei kurzfristig Spitzenwerte von ca. 0,8 gemessen wurden. Ein 
ähnlicher Verlaufwurde bei FN = 100 mN gefunden, wobei hier der kritische Gleitweg bei ca. 
70 m lag und sich im stationären Bereich Reibungszahlen von 0,6 mit einzelnen Spitzenwerten 
von ca. 0,7 einstellten. 
Die lineare Verschleißintensität bei FN = 20 mN betrug nach den ersten Metern Gleitweg ca. 
W11s:::::: 0,1 J.lrnlm, nach Versuchsende (nach 100m Gleitweg) wurden ca. 6 J.lm linearer Ver-
schleißbetrag W1 gemessen (Bild 3.16d). Bei höheren Normalkräften FN = 60 mN kam es nach 
anfanglieh starkem Verschleiß mit einer Verschleißintensität von W11s:::::: 1,5 ~.trnlm bei einem 
Gleitweg von s =20m zu einem Übergang der Verschleißintensität zu niedrigen Werten. Der 
lineare Verschleißbetrag nach Versuchsende erreichte ca. 28 J.lffi. Bei FN = 100 mN betrug die 
Verschleißintensität zu Versuchsbeginn W11s :::::: 2,2 J.lmlm und sank bis ca. 70 m Gleitweg auf 
W11s:::::: 1,5 ~.trnlm, danach trat auch hier keine meßbare Verschleißzunahme bis zum Versuchs-
ende auf. Der lineare Verschleißbetrag nach 100 m Gleitweg betrug W1 :::::: 11 0 J.lm. 
Paarung Ti/Ti (Bild 3.16 e und f) 
Für kleine Kräfte (FN = 20 mN) stellten sich zu Versuchsbeginn hohe Reibungszahlen von 0,7 
ein, die bis zum Erreichen des kritischen Gleitweges (s. Bild 2.4) bei ca. 15m konstant blieben 
(Bild 3.16e). Danach kam es innerhalb weniger Meter Gleitweg zu einem Abfall der mittleren 
Reibungszahlen auf quasistationäre Werte von J.l = 0,25 mit einzelnen, ausgeprägten Spitzen-
werten von ca. 0,6 bis 0,7. Ein ähnliches Verhalten wurde auch fur FN = 60 mN gefunden. Hier 
fand der Übergang vom Einlaufbereich zum stationären Bereich (Bild 2.4) zwischen 20 und 
40 m Gleitweg statt. Die im quasistationären Bereich erreichten mittleren Reibungszahlen be-
trugen ca. J.l = 0,4. Hierbei traten häufig Spitzenwerte oder längere Perioden höherer Rei-
bungszahlen von ca. 0,5 bis 0,6 auf. Bei FN = 100 mN betrug die mittlere Reibungszahl im 
Einlaufbereich ll = 0,6 und stieg nach ca. 40 m Gleitweg auf Werte von ca. 0,8 an. Die Rei-
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bungszahlkurve wies dabei zeitweise deutlich geringere Werte von ca. J.L ~ 0,6 auf, die teilweise 
über 20 m Gleitweg anhielten. 
Die lineare Verschleißintensität bei FN = 20 mN betrug anfänglich Wvs ~ 0,3 J.Lrnlm und sank 
nach15m Gleitweg aufWerte von Wvs ~ 0,05 J.Lrnlm, nach100m Gleitweg wurden ca. 14 J.Lm 
linearer Verschleißbetrag wl gemessen (Bild 3.16t). Bei FN = 60 mN trat dieser Übergang von 
hohen Werten Wvs ~ 0,5 J.Lrnlm auf niedrigere Werte Wvs ~ 0,05 J.Lrnlm bei ca. 30m Gleitweg 
auf, nach Versuchsende betrug der lineare Verschleißbetrag W1 ~ 20 J.Lm. Bei hohen Kräften 
(FN = 100 mN) entsprach die Verschleißintensität zu Versuchsbeginn dem bei 60 mN gefunde-
nen Wert, im quasistationären Bereich (nach 40 m Gleitweg) wurde jedoch noch 
Wvs ~ 0,1 J.Lrnlm gemessen und damit nach Versuchsende ein linearer Verschleißbetrag von 
W1 ~ 28 J.Lm erreicht. Traten in der zugehörigen Reibungszahlkurve im stationären Bereich 
Einbrüche zu niedrigeren Werten hin auf (Bild 3.16e), so wurden gleichzeitig scheinbare nied-
rigere Verschleißbeträge gemessen, die durch einen Auftrag im Kontaktbereich bedingt waren. 
Bild 3.17 gibt zusammenfassend die in Bild 2.4 definierten Kenngrößen im Reibungszahlver-
lauf sowie den linearen Verschleißbetrag für die drei Materialpaarungen NiTi!NiTi, Ni/Ni und 
Ti/Ti in Abhängigkeit von der Normalkraft wieder. 
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Bild 3.17: Reibungszahl a) im Einlaufbereich und b) im stationären Bereich sowie c) lin. Ge-
samtverschleißbetrag und d) kritischer Gleitweg von NiTi!NiTi, Ni/Ni und Ti/Ti in 
Abhängigkeit von der Normalkraft (RF =50%, vR = 2 mm/s). 
Für die Paarung NiTi!NiTi zeigten die Reibungszahlen im Einlaufbereich ein deutliches Hoch-
Tieflagen-Verhalten, wobei die kritische Normalkraft für den Übergang von niedrigen Rei-
bungszahlen von !lEB~ 0,25 zu hohen Werten von !lEB> 0,8 unter den gewählten Versuchsbe-
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dingungen ca. 55 mN betrug (Bild 3.17a). Die Reibungszahlen im Einlaufbereich der Paarung 
Ni/Ni stiegen bei kleinen Normalkräften von !lEB:::; 0,7 bei FN = 20 mN auf JlEB:::; 0,85 bei 
FN = 60 mN und blieben anschließend bis zur höchsten Normalkraft von FN = 100 mN kon-
stant. Für die Paarung Ti/Ti wurde mit steigender Normalkraft eine leicht fallende Tendenz von 
!lEB:::; 0,75 bei FN = 20 mN auf JlEB:::; 0,6 bei FN = 100 mN gefunden. 
Im stationären Bereich wurde fiir die Paarung NiTi!NiTi bei FN > 80 mN und fiir Ti/Ti bei 
FN > 60 mN ein Übergang der mittleren Reibungszahl JlsB von einer Tieflage mit Jlss = 0,25 bis 
0,3 in eine Hochlage mit JlsB = 0,95 (NiTi!NiTi) bzw. JlsB = 0,75 bis 0,8 (Ti/Ti) gemessen 
(Bild 3.17b). Die Ni/Ni-Paarung zeigte mit steigender Normalkraft leicht fallende Reibungs-
zahlen von JlsB = 0,8 bei FN = 20 mN auf JlsB = 0,6 bei FN = 100 mN. 
Der lineare Verschleißbetrag W1 nach einem Gleitweg von 100 m lag fiir selbstgepaartes NiTi 
bis zu einer Normalkraft von ca. FN =55 mN unterhalb der Auflösungsgrenze des Meßsystems 
(1 J.Lm) und stieg darüber stetig an (Bild 3.17c). Ti/Ti und Ni/Ni wiesen bis ca. FN = 40 mN 
ähnliche Verschleißbeträge auf, die deutlich über den Werten fiir NiTi/NiTi lagen. Über 
FN = 40 mN stieg der Verschleißbetrag fiir Ti/Ti nur wenig an, so daß fiir FN > 80 mN geringe-
re Verschleißbeträge als bei der Paarung NiTi!NiTi erreicht wurden. Im Gegensatz dazu stieg 
der lineare Verschleißbetrag fiir selbstgepaartes Ni bis auf ca. W1 = 120 J.Lm bei FN = 100 mN 
an und übertraf damit fiir FN > 60 mN die Werte der Paarungen NiTi/NiTi und Ti/Ti deutlich. 
Für alle drei Materialpaarungen nahm der kritische Gleitweg mit steigender Normalkraft deut-
lich zu (Bild 3.17d). Für die Paarung NiTi!NiTi wurde fiir FN <55 mN und FN > 80 mN keine 
Änderung im Reibungszahlverlauf während der Versuchsdauer und damit kein kritischer 
Gleitweg beobachtet. 
Die nach 100 m Gleitweg mittels Oberflächenprofilometrie gemessenen linearen Verschleiß-
beträge der Stifte (W*1,P) und Scheiben (W*I.D) sind in Bild 3.18 in Abhängigkeit von der 
Normalkraft dargestellt. 
Für die Paarung NiTi/NiTi lag bis zu einer Normalkraft von FN = 40 mN der lin. Verschleißbe-
trag der Scheibe W\0 unterhalb der Auflösungsgrenze des Profllometers (0,1 J.Lm), der Ver-
schleißbetrag des Stiftes W*1,P betrug 0,1 bis 0,2 J.Lm (Bild 3.18a). Während der lin. 
Verschleißbetrag der Scheiben fiir 60 mN =:; FN =:; 100 mN kleiner als 1 Jlm war, nahm der lin. 
Verschleißbetrag des Stiftes von 14 J.Lm bei FN = 60 mN auf ca. 39 J.Lm bei FN = 100 mN zu. 
Bei der Paarung Ni/Ni (Bild 3.18b) nahm der lin. Verschleißbetrag der Scheibe mit steigender 
Normalkraft von W*,,o = 0,4 Jlm bei FN = 20 mN auf W*,,o = 4 Jlm bei FN = 100 mN zu. Der 
lineare Verschleißbetrag des Stiftes stieg annähernd exponentiell von W*1,P = 6 Jlm bei 
FN = 20 mN bis aufW*1.P = 90 J.Lm bei FN = 100 mN. Beide Verschleißbeträge W*I,P und W*,,o 
übertrafen damit im gesamten Kraftbereich deutlich die bei der Paarung NiTi!NiTi gemessenen 
Werte. Im Falle der Paarung Ti/Ti wurden bei FN = 20 mN mit W*1,o = 1,1 J.Lm und 
W*1,P = 17 J.Lm im Vergleich zu NiTi/NiTi und Ni/Ni wesentlich höhere lin. Verschleißbeträge 
von Stift und Scheibe gemessen (Bild 3.18c). Mit steigender Normalkraft stieg der lin. Ver-
schleißbetrag des Stiftes bis auf W*1,P = 28 J.Lm bei FN = 100 mN an. Der lin. Verschleißbetrag 
der Scheibe nahm gleichzeitig bis auf W*1,0 = 5 Jlm zu und betrug damit bis zu 15% des lin. 
Gesamtverschleißbetrages. 
Aus den linearen Verschleißbeträgen wurden nach Gl. (15) bzw. (16) die volumetrischen Ver-
schleißbeträge W*v,P bzw. W*v.o berechnet. In Bild 3.19 sind diese in Abhängigkeit von der 
Normalkraft aufgetragen. Man erkennt, daß im Falle der Paarung NiTi/NiTi der vol. Ver-
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schleißbetrag der Stifte und Scheiben bis zu einer Normalkraft von FN = 40 mN vernachlässig-
bar klein war (Bild 3.19a). Bei 60 mN :::; FN :::; 100 mN betrug das Verhältnis der vol. Ver-
schleißbeträge von Scheibe und Stift ca. 2 zu 1, beide Verschleißbeträge nahmen mit 
steigender Normalkraft zu. Für die Paarung Ni/Ni waren im gesamten Kraftbereich beide Ver-
schleißbeträge W*v,P und W*v,o annähernd gleich groß und stiegen mit zunehmender Normal-
kraft annähernd exponentiell bis auf ca. 0,013 mm3 bei FN = 100 mN (Bild 3.19b). Während 
bei der Paarung Ti/Ti der vol. Verschleißbetrag des Stiftes mit steigender Normalkraft nur 
wenig auf 0,0011 mm3 bei FN = 100 mN zunahm, übertraf gleichzeitig der vol. Verschleißbe-
trag der Scheibe im gesamten Kraftbereich den des Stiftes deutlich und stieg bis auf0,019 mm3 
bei FN = 100 mN an (Bild 3.19c). Damit entfielen bei FN = 100 mN ca. 95% des vol. Gesamt-
verschleißbetrages auf die Scheibe. 
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Bild 3.18: Vergleich der lin. Verschleiß-
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Bild 3.19: Vergleich der vol. Verschleiß-
beträge von Stift (W*v,P) und 
Scheibe (W*v,o) nach 100m 
Gleitweg für a) NiTi!NiTi, 
b) Ni/Ni und c) Ti/Ti 
(RF = 50%, VR = 2 mm/s). 
3.2 Tribelogische Eigenschaften 53 
Rasterelektronenmikroskopische (REM) Aufuahmen von verschlissenen NiTi-Proben sind in 
Bild 3.20 dargestellt. 
Bild 3.20: REM-Aufuahmen der Verschleißspuren der NiTi-Proben von a), c), e) Stift und b), 
d), f) Scheibe bei a), b) FN = 20 mN, c), d) FN = 60 mN und e), f) FN = 100 mN 
nach einem Gleitweg von100m an Luft (RF =50%, VR = 2 mm/s). 
Mit steigender Normalkraft nahmen sowohl der Durchmesser der Verschleißfläche des Stiftes 
(Bild 3.20a, c und d), als auch die Breite der Verschleißspur auf der Scheibe (Bild 3.20b, d 
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und f) deutlich zu. Bei FN = 20 mN war auf dem Stift eine kleine Kontaktfläche mit wenigen, 
feinen Riefen erkennbar (Bild 3.20a). Auf der Scheibe war eine Verschleißspur sichtbar, die 
ebenfalls feine Riefen aufwies und an deren Spurrand ca. 1 !lm große, lose Verschleißteilchen 
angehäuft waren (Bild 3.20b ). Bei einer Normalkraft von FN = 60 mN befand sich auf der ver-
schlissenen Oberfläche des Stiftes eine nahezu geschlossene Deckschicht mit Furchen 
(Bild 3.20c ). Die Verschleißspur der Scheibe wies Furchen und hervorstehende, inseiförmige 
Bereiche auf, deren Materialkontrast auf eine oxidische Oberfläche hinwies (Bild 3.20d). So-
wohl am Rand der Verschleißfläche des Stiftes, als auch am Spurrand der Scheibe waren oxi-
dierte Verschleißteilchen angehäuft, deren mittlere Größe ca. 3 !lm betrug. Bei hoher 
Normalkraft FN = 100 mN waren auf den Verschleißflächen von Stift (Bild 3.20e) und Scheibe 
(Bild 3.20f) tiefe Furchen und hervorstehende Schuppen sichtbar. Am Spurrand der Scheibe 
befanden sich Anhäufungen von bis zu 10 /lm großen Verschleißteilchen (Bild 3.20f). 
Bild 3.21: REM-Aufnahmen der Verschleißspuren der NiTi-Proben von b) Stift und a), c), d) 
Scheibe bei a) FN = 20 mN, b), c) FN = 60 mN und d) FN = 100 mN nach einem 
Gleitweg von100m an Luft (RF =50%, VR = 2 mm/s) bei hoher Vergrößerung. 
Bei höherer Vergrößerung der Verschleißspur der Scheibe war bei FN = 20 mN eine dichte, 
homogene Oberflächenschicht erkennbar (Bild 3.21a). Die bei FN = 60 mN auf dem Stift ge-
bildete Deckschicht war mit inseiförmigen Bereichen mit einer mittleren Größe von 1 bis 3 !lm 
durchsetzt, die aufgrund einer hohen Sekundärelektronenemissionsrate im SE-Bild hell er-
schienen (Bild 3.21b). Während die inseiförmigen Bereiche in der Verschleißspur der Scheibe 
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bei FN = 60 mN aus kleinen, oxidierten und kompaktierten Verschleißteilchen bestanden 
(Bild 3.21c), waren bei FN = 100 mN die hervorstehenden Schuppen als metallischer Mate-
rialübertrag erkennbar (Bild 3.2ld). Einzelne, lose Verschleißpartikel führten zu einer 
Furchung der Oberfläche. 
Bild 3.22: REM-Aufuahmen der Verschleißspuren der Ni-Proben von a) ,c), e) Stift und b), 
d), f) Scheibe bei a), b) FN = 20 mN, c), d) FN = 60 mN und e), f) FN = 100 mN 
nach einem Gleitweg von100m an Luft (RF =50%, VR = 2 mm/s). 
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Die REM-Aufuahmen der Kontaktflächen der Paarung Ni/Ni (Bild 3.22) zeigten ebenfalls fiir 
Stift und Scheibe eine deutliche Zunahme der Verschleißflächengröße mit steigender Normal-
kraft. Bei FN = 20 mN war am Stift eine gefurchte Kontaktfläche mit großen Partikelagglome-
raten am Rand sichtbar (Bild 3.22a). Die Scheibe wies eine gefurchte Verschleißspur mit 
vielen, ca. 1 ~m großen Verschleißteilchen am Spurrand auf (Bild 3.22b ). Nach Versuchen bei 
FN = 60 mN und 100 mN waren die Stiftkontaktflächen nahezu vollständig mit gefurchten 
Deckschichten bedeckt (Bild 3.22c und e). Die Verschleißspuren der Scheiben waren stark 
gefurcht und zeigten lokal hervorstehende Schichtanteile, die aus Partikelagglomeraten bestan-
den (Bild 3.22d und f). Bei FN = 100 mN waren gegenüber FN = 60 mN deutlich weniger Ver-
schleißteilchen am Spurrand angehäuft (Bild 3.22f). 
Sowohl die Partikelagglomerate am Rand der Stiftverschleißfläche der Ni-Probe bei 
FN = 20 mN (Bild 3.23a), als auch die bei höherer Normalkraft aus kompaktierten Verschleiß-
partikeln gebildeten Deckschichtbereiche (Bild 3.23b zeigt exemplarisch eine Deckschicht auf 
der Stiftkontaktfläche bei FN = 100 mN) waren unterschiedlich stark verdichtet und wiesen 
Risse in den dichten Bereichen auf. Diese Risse fiihrten teilweise zum Ablösen ganzer Schicht-
bereiche (Bild 3.23b ). 
Bild 3.23: REM-Aufuahmen der a) Partikelagglomerate am Rand der Ni-Stiftverschleißfläche 
bei FN = 20 mN und b) der Deckschicht auf dem Stift bei FN = 100 mN nach einem 
Gleitweg von100m an Luft (RF =50%, VR = 2 mm/s) bei hoher Vergrößerung. 
Die REM-Aufuahmen der verschlissenen Stifte und Scheiben der Paarung Ti/Ti (Bild 3.24) 
verdeutlichen eine im Vergleich zu den Paarungen NiTi/NiTi und Ni/Ni geringe Abhängigkeit 
sowohl der Größe der Stiftverschleißfläche, als auch der Spurbreite der Scheibe von der ein-
gestellten Normalkraft. Die Kontaktflächen der Stifte waren bis zu Normalkräften von 
FN = 60 mN flächendeckend mit gefurchten Deckschichten versehen, an deren Rand lose Ver-
schleißteilchen adhäsiv hafteten (Bild 3.24a und c). Auf den Verschleißspuren der Scheiben 
befanden sich hervorstehende Schichtbereiche aus kompaktiertem Abrieb und lose Verschleiß-
teilchen neben dem gefurchten Grundmaterial (Bild 3.24b und d). Die am Spurrand angehäuf-
ten Abriebpartikel wiesen eine mittlere Größe von ca. 1,5 ~m auf. Nach Versuchen mit einer 
hohen Normalkraft von FN = 100 mN waren auf der Stiftkontaktfläche nur noch vereinzelt 
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Deckschichtanteile und viele lose Verschleißteilchen neben stark gefurchtem Grundmaterial 
sichtbar (Bild 3.24e ). Die Spur auf der Scheibe war durch eine größtenteils metallische Ober-
fläche mit starker Furchung, einzelnen metallischen Schuppen und Schichtanteilen aus oxidier-
tem, kompaktiertem Abrieb sowie losen Verschleißpartikeln gekennzeichnet. Die mittlere 
Größe der Verschleißteilchen am Spurrand betrug wie bei kleinerer Kraft ca. 1,5 )lm. 
Bild 3.24: REM-Aufuahmen der Verschleißspuren der Ti-Proben von a), c), e) Stift und b), 
d), f) Scheibe bei a), b) FN = 20 mN, c), d) FN = 60 mN und e), f) FN = 100 mN 
nach einem Gleitweg von100m an Luft (RF =50%, VR = 2 mm/s). 
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Bei höherer Vergrößerung war erkennbar, daß die bei kleinen Normalkräften bis FN = 60 mN 
auf den Stiften aus kompaktiertem Abrieb gebildeten Deckschichten dicht und relativ homogen 
waren. Bild 3.25a zeigt exemplarisch die Deckschicht des Stiftes nach einem Versuch bei 
FN = 60 mN. Nur vereinzelt waren insbesondere bei FN = 60 mN Risse oder kleinere Ausbrüche 
in der Schicht erkennbar. Dagegen waren die bei FN = 100 mN nur noch vereinzelt vorliegen-
den Schichtanteile deutlich weniger verdichtet und durch viele Ausbrüche einzelner Ver-
schleißpartikel oder kleinerer Schichtbereiche gekennzeichnet (Bild 3.25b ). 
Bild 3.25: REM-Aufnahmen der aus kompaktiertem Abrieb bestehenden Deckschichten auf 
den Ti-Stiftverschleißflächen bei a) FN = 60 mN und b) FN = 100 mN nach einem 
Gleitweg von100m an Luft (RF =50%, VR = 2 mm/s) bei hoher Vergrößerung. 
3.2.1.2 Einfluß der Gleitgeschwindigkeit 
Der Verlauf der ReibungszahlJl und des linearen Verschleißbetrages W1 bei Gleitgeschwindig-
keiten von 2, 10 und 50 mm/s sowie einer Normalkraft von FN = 60 mN ist für die untersuch-
ten Materialpaarungen in Bild 3.26 aufgetragen. Die bereits in Bild 3.16 dargestellten 
Ergebnisse für die Standardbedingungen FN = 60 mN, VR = 2 mm/s und RF =50% wurden zum 
besseren Vergleich mit den höheren Gleitgeschwindigkeiten in Bild 3.26 einbezogen. Eine Be-
schreibung dieser Kurvenverläufe wurde in Kap. 3.2.1.1 gegeben, so daß im folgenden nur die 
Verläufe fiir VR = 10 und 50 mm!s erklärt werden sollen. 
Paarung NiTi!NiTi (Bild 3.26a und b) 
Für eine Gleitgeschwindigkeit von VR = 10 mm!s stieg die Reibungszahl im Einlaufbereich 
analog zu VR = 2 mm/s auf mittlere Werte von Jl = 0,8 an und fiel nach einem Gleitweg von 
s = 25 m allmählich, d.h. innerhalb von ca. 40 m Gleitweg, auf mittlere Werte von ca. 0,35 ab, 
die bis zum Versuchsende bei s =100m Gleitweg nahezu konstant blieben (Bild 3.26a). Auch 
für VR =50 mm!s wurde innerhalb der ersten Meter Gleitweg ein Anstieg der Reibungszahl auf 
Werte von Jl = 0,8 gemessen. Im Gegensatz zu den kleineren Gleitgeschwindigkeiten blieb die 
Reibungszahl anschließend jedoch bis zum V ersuchsende konstant hoch. 
Der lineare Verschleißbetrag nahm für VR = 10 mm/s bis zu einem Gleitweg von ca. 40 m linear 
mit einer Verschleißintensität von ca. 0,5 Jlrnlm bis aufW1 = 15 Jlm zu und blieb anschließend 
bis zum Versuchsende nahezu konstant (Bild 3.26b ). Bei hoher Geschwindigkeit von 
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VR = 50 mm!s wurde dagegen ein leicht degressiver Verlauf des linearen Verschleißbetrages mit 
einer mittleren Verschleißintensität von ca. 0,5 J..lmlm gemessen, nach 100 m Gleitweg wurden 
ca. W1 = 38 J..lm erreicht. Ein Übergang in eine Tieflage der Verschleißintensität wurde inner-
halb des gewählten Gleitweges von s =100m nicht beobachtet. 
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Bild 3.26: Reibungszahl J..l (a, c und e) und linearer Verschleißbetrag W1 (b, d und f) in Ab-
hängigkeit vom Gleitweg für Gleitgeschwindigkeiten von 2, 10 und 50 mm!s für 
a), b) NiTi!NiTi, c), d) Ni/Ni und e), f) Ti/Ti. 
Paarung Ni/Ni (Bild 3.26c und d) 
Die Reibungszahlkurve für eine Gleitgeschwindigkeit von 10 mm!s stimmte annähernd mit der 
für VR = 2 mm/s gemessenen Kurve überein (Bild 3.26c). Nach Erreichen eines kritischen 
Gleitweges bei ca. s =25m fiel die Reibungszahl von hohen Werten J..l = 0,9 auf niedrigere 
stationäre Werte J..l = 0,65 ab. Bei hohen Geschwindigkeiten von VR =50 mm!s dagegen wurde 
nach ca. 12m Gleitweg mit mittleren Reibungszahlen von J..l = 0,8 ein Übergang zu hohen sta-
tionären Werten J..l = 0,95 gemessen, die bis zum Versuchsende nahezu konstant blieben. 
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Auch der lineare Verschleißbetrag wies für VR = 10 mm/s einen annähernd identischen Verlauf 
im Vergleich zu VR = 2 mm/s auf (Bild 3.26d). Nach anfänglich hoher Verschleißintensität 
W11s = 1, 1 flm/m wurde zeitgleich mit dem Abfall der mittleren Reibungszahl eine niedrige V er-
schleißintensität von W115 = 0,015 flm/m erreicht. Diese lag unter dem bei VR = 2 mm/s gemes-
senen Wert von W11s = 0,02 flm/m, so daß nach 100m Gleitweg mit W1 = 26 f.!m etwas 
niedrigere lin. Verschleißbeträge erzielt wurden als bei VR = 2 mm/s. Auch bei hoher Ge-
schwindigkeit VR = 50 mm/s wurde zu Beginn des Versuches mit W11s = 1,1 flm/m verschlissen. 
Bereits nach 12 m Gleitweg fiel die Verschleißintensität jedoch in eine Tieflage, so daß zu Ver-
suchsende im Vergleich zu den niedrigeren Geschwindigkeiten ein deutlich geringerer lin. Ver-
schleißbetrag W1 = 16 f.!m erzielt wurde. 
Paarung Ti/Ti (Bild 3.26e und t) 
Bereits bei einer Gleitgeschwindigkeit von 10 mm/s kam es nach einem Einlaufbereich mit 
mittleren Reibungszahlen von ca. 0,6 bei Erreichen des kritischen Gleitweges bei s = 25 m zu 
einem Übergang der Reibungszahl zu hohen Werten von ca. fl = 0,85 (Bild 3.26e). Im statio-
nären Bereich wurden dabei immer wieder Abnahmen auf Minima von ca. 0, 7 gemessen. Ein 
ähnlicher Verlaufwurde auch fiir VR =50 mm/s gefunden, wobei der Anstieg der mittleren Rei-
bungszahl hier nach ca. 30 m Gleitweg auftrat. 
Sowohl fiir VR = 10 mm/s, als auch für 50 mm!s wurde zu Beginn der Versuche mit einer Ver-
schleißintensitätvon ca. W11s = 0,4 flm/m verschlissen (Bild 3.26t). Nach ca. 30m Gleitweg fiel 
die Verschleißintensität auf ca. W11s = 0,15 flm/m (vR = 10 mm/s) bzw. ca. 0,1 flm/m 
(vR =50 mm/s), so daß nach 100m Gleitweg lineare Verschleißbeträge von 20 f.!m 
(vR = 10 mm/s) bzw. 18 f.!m (vR =50 mm/s) erreicht wurden. Die Minima im stationären Be-
reich der Reibungszahlkurven konnten bei VR = 10 und 50 mm/s mit scheinbar niedrigeren lin. 
V erschleißbeträgen, also einem Materialauftrag im Kontaktbereich, korreliert werden. 
Eine zusammenfassende Darstellung der in Abhängigkeit von der Gleitgeschwindigkeit gemes-
senen Kenngrößen entsprechend Bild 2.4 ist fiir die Paarungen NiTi!NiTi, Ni/Ni und Ti/Ti in 
Bild 3.27 dargestellt. Die Reibungszahl im Einlaufbereich verlief fiir alle drei Materialpaarun-
gen nahezu unabhängig von der Gleitgeschwindigkeit (Bild 3.27a). Die mittlere Reibungszahl 
für die Paarung Ti/Ti lag mit !lEB = 0,6 deutlich unter den Werten der Paarungen NiTi!NiTi und 
Ni/Ni mit !lEB = 0,8 bis 0,85. 
Im stationären Bereich (Bild 3.27b) wurde fiir die Paarung NiTi!NiTi ein Anstieg der Rei-
bungszahl von flsB = 0,25 bei VR = 2 mm/s bis auf ca. flsB = 0,75 bei VR =50 mm/s gemessen. 
Für die Paarung Ni/Ni zeigte sich bei VR = 20 mm/s ein Übergang der Reibungszahl von einer 
Tieflage mit flsB = 0,6 in eine Hochlage mit flsB = 0,9. Ein ähnlicher Verlauf wurde fiir die 
Paarung Ti/Ti gefunden. Hier stieg die Reibungszahl von flsB = 0,25 bei VR = 2 mm/s bis zu 
einer Geschwindigkeit von 10 mm/s auf flsB = 0,8 an und blieb fiir höhere Gleitgeschwindigkei-
ten konstant. 
Der lineare Verschleißbetrag W1 nach einem Gleitweg von 100 m war für die Paarung 
NiTi!NiTi bis zu Gleitgeschwindigkeiten von ca. VR = 10 mm/s nahezu konstant (Bild 3.27c). 
Bei höherer Geschwindigkeit ergab sich ein linearer Anstieg bis auf Werte von ca. 35 flm bei 
VR =50 mm/s. Im Gegensatz hierzu wurde für die Paarung Ti/Ti bis zur höchsten Gleitge-
schwindigkeit eine leicht fallende Tendenz mit steigender Geschwindigkeit gemessen. Für die 
Paarung Ni/Ni nahm der lineare Verschleißbetrag deutlich von ca. W1 = 29 f.!m bei vR = 2 mm/s 
auf ca. W1 = 16 flm bei VR = 25 mmls ab und blieb dann konstant. Somit wurden fiir beide Paa-
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rungen Ni/Ni und Ti/Ti bei höchster Gleitgeschwindigkeit von VR =50 mmls ca. halb so große 
lineare Verschleißbeträge erreicht wie bei der Paarung NiTi!NiTi. 
Der Übergang der Reibungszahl vom Einlauf- in den stationären Bereich trat fiir die Paarungen 
NiTi!NiTi und Ti/Ti bis zu Gleitgeschwindigkeiten von ca. 10 mm/s (NiTi!NiTi) bzw. 35 mm/s 
(Ti/Ti) bei einem kritischen Gleitweg von ca. 25m auf (Bild 3.27d). Darüber wurde mit stei-
gender Geschwindigkeit eine Zunahme des kritischen Gleitweges beobachtet. Für die Paarung 
NiTi!NiTi konnte bei vR = 50 mm!s keine Änderung im Reibungszahlverlauf und damit kein 
kritischer Gleitweg mehr bestimmt werden. Bei den Versuchen mit selbstgepaarten Ni-Proben 
war dagegen eine fallende Tendenz des kritischen Gleitweges mit steigender Gleitgeschwindig-
keit erkennbar. 
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Bild 3.27: Reibungszahl a) im Einlaufbereich und b) im stationären Bereich sowie c) lin. Ge-
samtverschleißbetrag und d) kritischer Gleitweg von NiTi!NiTi, Ni/Ni und Ti/Ti in 
Abhängigkeit von der Gleitgeschwindigkeit 
In Bild 3.28 sind die mittels Oberflächen-Proftlometrie nach den Versuchen, d.h. nach 100m 
Gleitweg, gemessenen linearen Verschleißbeträge der Stifte (W\r) und Scheiben (W*1,0) in 
Abhängigkeit von der Gleitgeschwindigkeit aufgetragen. Für die Paarung NiTi!NiTi 
(Bild 3.28a) war mit steigender Gleitgeschwindigkeit ein nahezu exponentieller Anstieg des 
lin. Verschleißbetrages des Stiftes W*I,P von 14 J.Lm bei VR = 2 mm/s auf 40 J.Lm bei 
VR =50 mmls erkennbar. Der lin. Verschleißbetrag der Scheibe W*1,0 nahm von 0,4 J.Lm bei 
VR = 2 mm/s auf lJ.Lm bei höchster Geschwindigkeit von VR =50 mm!s zu. Im Gegensatz hier-
zu nahmen fiir die Paarung Ni/Ni (Bild 3.28b) beide lin. Verschleißbeträge mit steigender 
Gleitgeschwindigkeit von hohen Werten W\r = 35 J.Lm bzw. W*1,0 = 1,6 J.Lm bei vR = 2 mm/s 
und 10 mm/s aufniedrige Werte W*1,r = 21 J.Lm bzw. W*1,0 = 0,9 J.Lm bei vR = 20 bis 50 mmls 
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ab. Die lin. Verschleißbeträge der Ti-Stifte und Scheiben (Bild 3.28c) waren dagegen mit 
W*1,P = 20 bis 22 f.!m bzw. W*1,0 = 2,6 bis 2,9 11m nahezu unabhängig von der eingestellten 
Gleitgeschwindigkeit Es wurde gegenüber den Paarungen NiTi!NiTi und Ni/Ni der höchste 
lin. Verschleißbetrag der Scheibe mit ca. 13% des lin. Verschleißbetrages des Stiftes gemessen. 
2 10 20 35 50 
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Bild 3.28: Vergleich der lin. Verschleiß-
beträge von Stift (W*I,P) und 
Scheibe (W*I,o) nach 100m 
Gleitweg für a) NiTi!NiTi, 
b) Ni/Ni und c) Ti/Ti 
(RF = 50%, FN = 60 mN). 
~ 














Gleitgeschwindigkeit VR, mm/s 
Bild 3.29: Vergleich der vol. Verschleiß-
beträge von Stift (W*v,P) und 
Scheibe (W*v,o) nach 100m 
Gleitweg für a) NiTi!NiTi, 
b) Ni/Ni und c) Ti/Ti 
(RF =50%, FN = 60 mN). 
Die nach Gl. (15) bzw. (16) berechneten volumetrischen Verschleißbeträge der Stifte (W*v,P) 
und Scheiben (W*v,o ) sind in Bild 3.29 in Abhängigkeit von der Gleitgeschwindigkeit darge-
stellt. Die NiTi-Stifte und Scheiben (Bild 3.29a) zeigten einen nahezu exponentiellen Anstieg 
der vol. Verschleißbeträge mit steigender Gleitgeschwindigkeit bis auf W*v,P = 2,2·1 0-3 mm3 
bzw. W*v,o = 4,3·10-3 mm3 bei der höchsten Gleitgeschwindigkeit von VR =50 mmls. Dabei 
betrug das Verhältnis der vol. Verschleißbeträge der Scheiben zu denen der Stifte bei allen 
Geschwindigkeiten ca. 2 zu 1. Im Gegensatz dazu nahmen die vol. Verschleißbeträge der Ni-
Stifte und Scheiben (Bild 3.29b) mit steigender Gleitgeschwindigkeit ab. Bei VR = 2 und 
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10 mm/s teilte sich der vol. Verschleißbetrag annähernd zu gleichen Teilen auf Stift und Schei-
be auf und betrug W*I,P = 1 ,8·1 o-3 mm3 und W*I,D = 2,0·1 o-3 mm3• Bei höheren Geschwindig-
keiten VR = 20 bis 50 mm/s dagegen sank der vol. Verschleißbetrag der Stifte auf ca. ein Drittel 
des bei kleinen Geschwindigkeiten berechneten Wertes. Auch der vol. Verschleißbetrag der 
Scheiben nahm auf 1,2 bis 1,7·10-3 mm3 ab, stand nun jedoch zum vol. Verschleißbetrag der 
Stifte im Verhältnis 2 zu 1. Für die Paarung Ti/Ti waren die vol. Verschleißbeträge der Stifte 
und Scheiben nahezu unabhängig von der Gleitgeschwindigkeit (Bild 3.29c). Der vol. Ver-
schleißbetrag der Stifte betrug ca. 7 ·1 04 mm3• Die Scheiben dagegen waren mit 
W*v,n = 9·1 o-3 mm3, d.h. ca. 92% des vol. Gesamtverschleißbetrages, verschlissen. 
Bild 3.30: REM-Aufnahmen der Verschleißspuren der NiTi-Proben von a), c) Stift und b), d) 
Scheibe bei a), b) VR = 10 mm/s und c), d) VR =50 mm/s nach einem Gleitweg von 
100m an Luft (FN = 60 mN, RF =50%). 
Rasterelektronenmikroskopische Aufnahmen der bei VR = 10 und 50 mm/s verschlissenen NiTi-
Stifte und Scheiben sind in Bild 3.30 dargestellt. Nach Versuchen mit VR = 10 mm/s war auf 
der Stiftverschleißfläche eine Deckschicht erkennbar, die jedoch im Gegensatz zu VR = 2 mm/s 
(vgl. Bild 3.20c) nicht mehr die gesamte Kontaktfläche bedeckte (Bild 3.30a). Vereinzelt wa-
ren Furchen erkennbar. Am Rand der Verschleißfläche befanden sich 2 bis 15 llm große Ver-
schleißpartikel. Die Verschleißspur der Scheibe war gefurcht und es waren hervorstehende, 
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oxidierte Deckschichtbereiche neben metallischem Grundmaterial sichtbar (Bild 3.30b ). Am 
Spurrand lagen deutlich weniger lose Verschleißpartikel als bei VR = 2 mm/s (vgl. Bild 3.20d). 
Bei VR =50 mmls waren sowohl der Durchmesser der Stiftverschleißfläche (Bild 3.30c), als 
auch die Breite der Spur auf der Scheibe (Bild 3.30d) deutlich größer als bei den kleineren 
Geschwindigkeiten. Auf beiden Kontaktflächen waren Furchen und kleine, hervorstehende, 
metallische Schuppen erkennbar. Am Spurrand der Scheibe lagen einzelne, ca. 10 f.!m große 
Verschleißpartikel. 
Eine höhere Vergrößerung zeigte, daß die bei VR = 10 mm!s gebildeten Deckschichtbereiche 
auf Stift (Bild 3.31a) und Scheibe (Bild 3.31b) aus kompaktierten Verschleißpartikeln bestan-
den. Daneben war gefurchtes, metallisches Grundmaterial erkennbar. Neben den oxidierten 
Schichtbereichen auf der Scheibe befanden sich lose, ca. 1 bis 2 f.!m große Verschleißpartikel 
auf dem GrundmateriaL Im Gegensatz dazu waren nach Versuchen mit hoher Geschwindigkeit 
VR = 50 mm!s neben metallischen Schuppen und Furchen im metallischen Grundmaterial ca. 1 
bis 5 f.!m große, lose Verschleißpartikel, jedoch keine Partikelagglomerate auf den Kontaktflä-
chen der Stifte (Bild 3.31c) und Scheiben (Bild 3.31d) sichtbar. 
Bild 3.31: REM-Aufnahmen der Verschleißspuren der NiTi-Proben von a), c) Stift und b), d) 
Scheibe bei a), b) VR = 10 mm/s und c), d) VR =50 mmls nach einem Gleitweg von 
100m an Luft (FN = 60 mN, RF =50%) bei hoher Vergrößerung. 
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Die REM-Aufuahmen der bei Gleitgeschwindigkeiten von 10 und 50 mmls verschlissenen Ni-
Proben (Bild 3.32) verdeutlichen, daß der Durchmesser der Stiftverschleißfläche (Bild 3.32c) 
und die Spurbreite der Scheibe (Bild 3.32d) bei hoher Geschwindigkeit VR = 50 mmls kleiner 
waren als bei einer mittleren Geschwindigkeit von VR = 10 mm/s (Bild 3.32a, b ). Während die 
Stiftverschleißfläche bei VR = 10 mm/s größtenteils mit einer Deckschicht versehen und dane-
ben gefurchtes Grundmaterial erkennbar war, befand sich bei VR =50 mmls auf der gesamten 
Kontaktfläche des Stiftes loser Abrieb und oxidische Partikelagglomerate. Auf der Spur der 
Scheibe befanden sich sehr viele, inseiförmige Deckschichtbereiche, die im Mittel nur ca. halb 
so groß waren wie bei kleinerer Geschwindigkeit von 10 mmls. Außerhalb der Verschleißflä-
chen wurden bei VR = 50 mmls kaum noch lose Verschleißpartikel gefunden. 
Bild 3.32: REM-Aufuahmen der Verschleißspuren der Ni-Proben von a), c) Stift und b), d) 
Scheibe bei a), b) VR = 10 mm/s und c), d) VR =50 mmls nach einem Gleitweg von 
100m an Luft (FN = 60 mN, RF =50%). 
Bei höherer Vergrößerung (Bild 3.33) war erkennbar, daß die aus Verschleißpartikeln beste-
henden Deckschichtbereiche bei VR = 10 mm/s stark kompaktiert waren und eine bis auf weni-
ge Furchen glatte Oberfläche besaßen. Neben diesen hervorstehenden Bereichen lagen 
vereinzelt lose, oxidierte Partikel auf metallischem, gefurchtem Grundmaterial (Bild 3.33a, b ). 
Die Deckschichtbereiche auf den mit VR = 50 mm/s verschlissenen Proben dagegen zeigten eine 
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sehr rauhe, "schuppige" Oberfläche und deutliche Rißbildung (Bild 3.33c, d). Zusätzlich 
befanden sich sehr viele, im Mittel ca. 1 J.tm große, lose Verschleißpartikel auf diesen Agglo-
meraten. 
Bild 3.33: REM-Aufuahmen der Verschleißspuren der Ni-Proben von a), c) Stift und b), d) 
Scheibe bei a), b) VR = 10 mm/s und c), d) VR =50 mm/s nach einem Gleitweg von 
100m an Luft (FN = 60 mN, RF =50%) bei hoher Vergrößerung. 
Auf den bei Gleitgeschwindigkeiten von VR = 10 und 50 mm/s verschlissenen Ti-Stiften 
(Bild 3.34a, c) befanden sich im Gegensatz zu kleiner Geschwindigkeit VR = 2 mm/s (vgl. 
Bild 3.24c) nur noch vereinzelt Deckschichtbereiche neben stark gefurchtem GrundmateriaL 
Die Verschleißspuren auf den Scheiben (Bild 3.34b, d) waren stark gefurcht mit einzelnen, 
hervorstehenden Deckschichtbereichen. Bei hoher Geschwindigkeit von VR =50 mmls waren 
kaum noch lose Verschleißpartikel an den Spurrändern erkennbar (Bild 3.34c, d). 
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Bild 3.34: REM-Aufnahmen der Verschleißspuren der Ti-Proben von a), c) Stift und b), d) 
Scheibe bei a), b) VR = 10 mm/s und c), d) VR =50 mm/s nach einem Gleitweg von 
100m an Luft (FN = 60 mN, RF =50%). 
In Bild 3.35 wird bei höherer Vergrößerung exemplarisch für VR = 50 mm/s die hohe Anzahl 
loser, abrasiv wirkender großer Verschleißpartikel auf den Kontaktflächen von Stift 
(Bild 3.35a) und Scheibe (Bild 3.35b) deutlich, die im Mittel einen Durchmesser von ca. 1 l!m 
besaßen. 
68 3.2 Tribologische Eigenschaften 
Bild 3.35: REM-Aufuahmen der Verschleißspuren der Ti-Proben von a) Stift und b) Scheibe 
nach einem Gleitweg von 100m an Luft mit VR =50 mm!s (FN = 60 mN, 
RF = 50%) bei hoher Vergrößerung. 
3.2.1.3 Einfluß der Feuchte einschließlich dest. Wasser 
Bild 3.36 gibt die Abhängigkeit der Reibungszahl Jl und des linearen Verschleißbetrages W1 
von der in der Probenkammer eingestellten relativen Luftfeuchte RF für die Paarungen 
NiTi!NiTi, Ni/Ni und Ti/Ti, aufgetragen über dem Gleitweg, wieder. Auch hier wurden wie-
derum zum besseren Vergleich die Standardbedingungen FN = 60 mN, VR = 2 mm/s und 
RF = 50% in die Darstellung mit aufgenommen, für die Beschreibung dieser Kurvenverläufe sei 
noch einmal auf Kap. 3.2.1.1 verwiesen. 
Paarung NiTi/NiTi (Bild 3.36 a und b) 
In trockener Luft mit RF = 10% kam es im Einlaufbereich (Bild 2.4) zu einem Anstieg der Rei-
bungszahl aufmittlere Werte von Jl = 0,65 (Bild 3.36a). Mit Erreichen des kritischen Gleitwe-
ges bei s = 25 m fiel die Reibungszahl auf sehr niedrige, mittlere, stationäre Werte von 
Jl = 0,08 ab, wobei nur sehr geringe Reibungszahlschwankungen auftraten. In feuchter Luft mit 
RF = 90% dagegen wurden im Einlaufbereich mittlere Werte von Jl = 0,8 erreicht und nach ca. 
30 m Gleitweg fiel die Reibungszahl auf Jl = 0,3 ab. Die Schwankungsbreite in diesem stationä-
ren Bereich war wie im Falle der Luftfeuchten RF = 10 und 50% deutlich geringer als im Ein-
laufbereich, jedoch mit Streuungen von± 0,02 größer als in trockener Luft. 
Sowohl für niedrige (RF = 10%), als auch für hohe Feuchten (RF = 90%) kam es wie bei 
RF = 50% während der ersten 30 bis 40 m Gleitweg zu einem nahezu linearen Anstieg des lin. 
Verschleißbetrages W1 (Bild 3.36b ). Die lineare Verschleißintensität betrug dabei ca. 
Wvs ~ 0,8 J.!rnlm (RF = 10%) bzw. Wvs ~ 0,6 J.!mlm (RF = 90%). Anschließend fiel die Ver-
schleißintensität zeitgleich mit der mittleren Reibungszahl in eine Tieflage. Die nach 100 m 
Gleitweg erzielten linearen Verschleißbeträge W1 waren nahezu feuchteunabhängig. 
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Bild 3.36: Reibungszahl Jl (a, c und e) und linearer Verschleißbetrag W1 (b, d und f) in 
Abhängigkeit vom Gleitweg für relative Luftfeuchten von 10, 50 und 90% für 
a), b) NiTi!NiTi, c), d) Ni/Ni und e), f) Ti/Ti (FN = 60 mN, VR = 2 mm/s). 
Paarung Ni/Ni (Bild 3.36c und d) 
In trockener (RF = 10%) und feuchter (RF = 90%) Luft wurden im Einlaufbereich hohe Rei-
bungszahlen von Jl = 0,9 gemessen (Bild 3.36c). Nach Erreichen des kritischen Gleitweges 
nahm die Reibungszahl im Mittel aufWerte von fl = 0,65 ab. Sowohl bei niedriger Feuchte von 
RF = 10%, als auch bei hoher Feuchte von RF = 90% wurden in diesem stationären Bereich 
jedoch weitaus häufiger Spitzenwerte von Jl = 0,8 bis 1,0 gemessen als bei mittlerer Feuchte 
vonRF= 50%. 
Der lineare Verschleißbetrag (Bild 3.36d) nahm für RF = 10 und 90% innerhalb der ersten 
10m Gleitweg mit einer Verschleißintensität von Wvs = 1,2 Jlrnlm (RF = 10%) bzw. 
W115 = 1,05 Jlrnlm (RF = 90%) und bis zu einem Gleitweg von ca. 60 m mit W115 = 0,5 Jlrnlm 
zu. Bis zum V ersuchsende bei s = 100 m betrug die lineare Verschleißintensität bei RF = 10 
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und 90% noch ca. 0,05 !J.rnlm und lag damit deutlich über dem bei RF =50% als 
Wvs = 0,02 !J.m/m bestimmten Wert. In trockener Luft mit RF = 10% wurden im Vergleich zu 
mittlerer Luftfeuchte von RF = 50% ca. doppelt so hohe, unter feuchter Luft mit RF = 90% 
ca. 30% höhere lineare Verschleißbeträge W1 erreicht. 
Paarung Ti/Ti (Bild 3.36e und f) 
Für eine niedrige relative Feuchte von RF = 10% kam es nach ca. 25m Gleitweg zu einem 
Übergang der Reibungszahl von hohen Werten ll = 0,7 auf niedrige mittlere Werte von ca. 
ll = 0,3 (Bild 3.36e ). Die Häufigkeit und Dauer der in diesem stationären Bereich auftretenden 
Spitzenwerte von ll = 0,6 bis 0, 7 nahm gegenüber RF = 50% deutlich zu. In feuchter Luft mit 
RF = 90% wurde dagegen bei ca. 30 m Gleitweg ein Anstieg der Reibungszahl von ll = 0, 7 auf 
mittlere stationäre Werte von ca. ll = 0,95 gemessen. 
Sowohl für niedrige (RF = 10%), als auch für hohe (RF = 90%) Luftfeuchten sank die lineare 
Verschleißintensität ähnlich wie bei RF =50% nach ca. 30m Gleitweg von hohen Wvs r:::! 
0,5 !J.rnlm auf niedrigere Werte ab, die mit steigender Feuchte von Wvs r:::! 0,1 !J.m/m auf 
0,02 !J.rnlm abnahmen (Bild 3.36f). Nach100m Gleitweg wurden für RF = 90% ca. 8% nied-
rigere lineare Verschleißbeträge als bei RF = 10% erzielt. 
Zusätzlich zu den V ersuchen mit Variation der Luftfeuchte in der Probenkammer wurden Mes-
sungen mit Zugabe von destilliertem Wasser in die Kontaktzone durchgeführt, wobei das Mi-
krotribometer (Bild 2.2) in vertikaler Aufstellung betrieben wurde, so daß sich die Scheibe 
entsprechend Bild 2.3 in horizontaler Lage befand. Die Verläufe von Reibungszahl und linea-
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Bild 3.37: Reibungszahl ll (a) und linearer Verschleißbetrag W1 (b) in Abhängigkeit vom 
Gleitweg bei Zugabe von destilliertem Wasser in die Kontaktzone für die Paarun-
gen NiTi!NiTi, Ni/Ni und Ti/Ti (FN = 60 mN, VR = 2 mm/s). 
Bei der Paarung NiTi!NiTi kam es innerhalb der ersten 5 m Gleitweg zu einem Anstieg der 
Reibungszahl aufWerte von ll = 0,95, die innerhalb der folgenden 5 m Gleitweg aufniedrigere 
Werte von ll = 0,55 bis 0,6 sanken (Bild 3.37a). Auch für die Paarung Ni/Ni wurden nach an-
fänglich hohen Reibungszahlen von ll = 0, 75 stationäre Werte von ca. ll = 0,65 erreicht. Dage-
gen stieg die Reibungszahl bei den Versuchen mit selbstgepaarten Ti-Proben nach einem 
Einlaufbereich mit Reibungszahlen von ca. 0,65 mit Erreichen des kritischen Gleitweges auf 
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hohe Werte von ca. )l = 1,0 an. Vereinzelt kam es in diesem stationären Bereich kurzzeitig zu 
niedrigeren Werten von ca. )l = 0,6 bis 0,8. 
Der lineare Verschleißbetrag (Bild 3.37b) nahm für die Paarungen NiTi!NiTi und Ni/Ni inner-
halb der ersten 5 m Gleitweg auf Werte von W1 = 3 )lm (NiTi!NiTi) bzw. 5 )lm (Ni/Ni) zu. 
Danach sank die Verschleißintensität aufniedrige Werte von ca. Wvs = 0,03 )lmlm ab, die bis 
zum Versuchsende beibehalten wurden. Bei der Paarung Ti/Ti kam es bis zu einem Gleitweg 
von ca. 40 m zu einem linearen Anstieg des Verschleißbetrages W1 auf Werte von ca. 20 )lffi, 
danach wurde eine Tieflage der Vers~hleißintensität mit Wvs = 0,02 )lmlm erreicht. 
Eine zusammenfassende Darstellung der Abhängigkeit der gemessenen Reibungs- und V er-
schleißkenngrößen nach Bild 2.4 von der relativen Feuchte ist in Bild 3.38 zu sehen. Die Er-
gebnisse für die Versuche in destilliertem Wasser wurden als RF = 100% in die Teilbilder mit 
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Bild 3.38: Reibungszahl a) im Einlaufbereich und b) im stationären Bereich sowie c) lin. Ver-
schleißbetrag und d) kritischer Gleitweg von NiTi!NiTi, Ni/Ni und Ti/Ti in Ab-
hängigkeit von der relativen Feuchte einschließlich destilliertem Wasser (angegeben 
als RF = 100%) (FN = 60 mN, vR = 2 mm/s). 
Die Reibungszahl im Einlaufbereich (Bild 3.38a) nahm für die Paarung NiTi!NiTi mit steigen-
der relativer Feuchte annähernd linear zu. Wurde destilliertes Wasser in die Kontaktzone zuge-
geben, so wurden ca. 30% höhere Reibungszahlen erreicht als in trockener Luft mit RF = 10%. 
Die Paarung Ni/Ni wies in trockener bis feuchter Luft eine mittlere Reibungszahl von ca. 
)lEB~ 0,85 auf. In destilliertem Wasser wurden niedrigere Werte von )lEB= 0,75 gemessen. Für 
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selbstgepaartes Ti wurden unabhängig von der eingestellten Feuchte mittlere Reibungszahlen 
im Einlaufbereich von ~EB ~ 0,65 bestimmt. 
Im stationären Bereich (Bild 3.38b) nahm die Reibungszahl für selbstgepaartes NiTi mit stei-
gender relativer Feuchte von ~sB = 0,08 bei RF = 10% auf ~sB = 0,3 bei RF = 90% zu. In de-
stilliertem Wasser ergab sich ein weiterer Anstieg aufmittlere Werte von ca. ~sB = 0,5. Für die 
Paarungen Ni/Ni und Ti/Ti wurden bis zu Feuchten von RF = 70% konstante Reibungszahlen 
von ~sB = 0,65 (Ni/Ni) bzw. ~sB = 0,3 (Ti/Ti) gemessen. Während bei der Paarung Ni/Ni auch 
für hohe Feuchten RF = 90% und in destilliertem Wasser die Reibungszahl konstant blieb, kam 
es unter diesen Versuchsbedingungen bei der Paarung Ti/Ti zu einem Übergang der Reibungs-
zahl in eine Hochlage mit ~sB = 1,0. 
Der lineare Verschleißbetrag W1 nach einem Gleitweg von s =100m (Bild 3.38c) der Paarung 
NiTi!NiTi war nahezu unabhängig von der relativen Feuchte in der Probenkammer. Für die 
Ti/Ti-Paarung war eine leicht fallende Tendenz mit zunehmender Feuchte erkennbar, es wur-
den ca. doppelt so hohe Verschleißbeträge erreicht wie für selbstgepaartes NiTi. In destillier-
tem Wasser ergab sich für selbstgepaartes Ti keine Änderung im linearen Verschleißbetrag, 
während für die Paarung NiTi!NiTi W1 auf ca. die Hälfte sank. Für die Ni/Ni-Paarung wurde 
von RF = 10 bis 70% eine Abnahme des linearen Verschleißbetrages um ca. 60% gemessen. 
Bei hohen Feuchten von RF = 90% zeigte sich eine erneute Zunahme um ca. 30% des bei 
RF = 70% bestimmten Wertes. Im gesamten Feuchtebereich von 10 bis 90% RF, jedoch be-
sonders in trockener Luft, übertrafen die linearen Verschleißbeträge die bei den Paarungen 
NiTi!NiTi und Ti/Ti gemessenen Werte deutlich. In destilliertem Wasser dagegen nahm der 
lineare Verschleißbetrag auf geringe Werte von W1 = 9 ~m ab, die nur ca. 25% des bei 
RF = 90% gemessenen Wertes betrugen. 
Der kritische Gleitweg (Bild 3.38d) war für die Paarung NiTi!NiTi von RF = 10 bis 90% an-
nähernd konstant. In destilliertem Wasser kam es dagegen bereits nach ca. skrit = 5 m zu einer 
Änderung im Reibungszahlverlauf. Während für selbstgepaartes Ni der kritische Gleitweg mit 
steigender Feuchte bis hin zu destilliertem Wasser abnahm, blieb diese Kenngröße für die Paa-
rung Ti/Ti unabhängig von der Feuchte nahezu konstant. 
Die nach 100 m Gleitweg oberflächenprofilometrisch gemessenen linearen Verschleißbeträge 
der Stifte (W*I,P) und Scheiben (W*1,0 ) wurden in Abhängigkeit von der relativen Feuchte in 
Bild 3.39 dargestellt. Auch hier wurde der unter Zugabe von destilliertem Wasser in die Kon-
taktzone durchgeführte V ersuch wieder als RF = 100% in die Darstellung einbezogen. Man 
erkennt, daß für die Paarung NiTi/NiTi (Bild 3.39a) der lin. Verschleißbetrag der Scheibe 
unabhängig von der Feuchte in der Probenkammer unter 1 ~m lag. Die gemessenen Werte be-
trugen 0,3 bis 0,4 ~m für RF = 10 bis 90% und 0,2 ~m in dest. Wasser (RF = 100%). Der lin. 
Verschleißbetrag der Stifte lag für RF = 10 bis 90% zwischen 12 und 14 ~m ohne eine erkenn-
bare Feuchteabhängigkeit In destilliertem Wasser sank der lin. Verschleißbetrag des Stiftes auf 
ca. die Hälfte. 
Die lin. Verschleißbeträge der Ni-Stifte und Scheiben (Bild 3.39b) sanken von W*1,P = 65 ~m 
bzw. W*1,0 = 2 ~m bei RF = 10% mit zunehmender Feuchte auf W*1,P = 30 ~m bzw. 
W*1,0 = 1,3 ~m bei RF = 70%. Wurde die Luftfeuchte weiter erhöht, so ergab sich ein Anstieg 
der lin. Verschleißbeträge aufW*1,P = 36 ~m und W*I,o = 1,8 ~m bei RF = 90%. Dagegen san-
ken die lin. Verschleißbeträge bei Zugabe von dest. Wasser in die Kontaktzone deutlich auf 
W*I,P = 12 ~m und W*1,o = 0,8 ~m. 
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Für die Paarung Ti/Ti (Bild 3.39c) wurden mit steigender Feuchte leicht fallende lin. Ver-
schleißbeträge der Stifte und Scheiben von W*,,P = 29,5 J.tm bzw. W*,,o = 4,5 J.tm bei 
RF = 10% auf W*1,P = 17 J.tm bzw. W*1,0 = 3,2 J.tm bei RF = 90% gemessen. In dest. Wasser 
nahm der lin. Verschleißbetrag des Stiftes wenig auf ca. 16 J.tm ab, die Scheibe verschliss je-
doch nur um ca. 60% des bei RF = 90% gemessenen Wertes. 
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Bild 3.39: Vergleich der lin. Verschleiß-
beträge von Stift (W*1,P) und 
Scheibe (W*1,0 ) nach 100m 
Gleitweg für a) NiTi!NiTi, 
b) Ni/Ni und c) Ti/Ti 
(FN = 60 mN, VR = 2 mm/s). 
c)Ti!Ti 
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Bild 3.40: Vergleich der vol. Verschleiß-
beträge von Stift (W*v,P) und 
Scheibe (W*v,o) nach 100m 
Gleitweg für a) NiTi!NiTi, 
b) Ni/Ni und c) Ti/Ti 
(FN = 60 mN, VR = 2 mm/s). 
Wurden nach Gl. (15) bzw. (16) die volumetrischen Verschleißbeträge berechnet und in Ab-
hängigkeit von der relativen Feuchte aufgetragen, so ergab sich Bild 3.40. Der vol. Ver-
schleißbetrag der NiTi-Scheiben war von RF = 10 bis 90% ca. doppelt so groß wie der der 
Stifte, wobei für beide Werte keine signifikante Feuchteabhängigkeit feststellbar war 
(Bild 3.40a). In destilliertem Wasser betrug der vol. Verschleißbetrag des Stiftes nur noch 
7·10·5 mm3. Auch der vol. Verschleißbetrag der Scheibe sank auf ca. 3·104 mm3, betrug damit 
jedoch ca. 78% des vol. Gesamtverschleißbetrages. 
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Die Ni-Stifte und Scheiben (Bild 3.40b) wiesen mit steigender Luftfeuchte von RF = 10 bis 
50% sinkende vol. Verschleißbeträge auf, die im Mittel für Stift und Scheibe im Verhältnis 
1 zu 1 zueinander standen. Auch für RF = 70% war noch eine leichte Verringerung der vol. 
Verschleißbeträge W*v,P und W*v,o zu erkennen, jedoch betrug hier der vol. Verschleißbetrag 
der Scheibe ca. 70% des vol. Gesamtverschleißbetrages. In feuchter Luft mit RF = 90% stie-
gen beide Verschleißbeträge an und das Verhältnis zwischen Scheibe und Stift betrug ca. 2 zu 
1. Eine Zugabe von dest. Wasser hatte zur Folge, daß die vol. Verschleißbeträge sich nur noch 
auf ca. 13% der bei RF = 90% gemessenen Werte beliefen, wobei auch hier ein im Vergleich 
zum Stift doppelt so hoher Verschleißbetrag der Scheibe erreicht wurde. 
Für die Paarung Ti/Ti wurde mit steigender relativer Feuchte, bis hin zu dest. Wasser, eine 
Abnahme der vol. Verschleißbeträge von Stift und Scheibe ermittelt (Bild 3.40c). So nahm der 
vol. Verschleißbetrag des Stiftes in dest. Wasser gegenüber feuchter Luft mit RF = 90% auf 
90%, gegenüber trockener Luft mit RF = 10% auf 30% ab und der vol. Verschleißbetrag der 
Scheibe sank gegenüber feuchter Luft auf 60% bzw. im Vergleich zu trockener Luft auf 40%. 
REM-Aufuahmen der bei RF = 10 und 90% verschlissenen NiTi-Proben entsprachen bei klei-
ner Vergrößerung den für RF = 50% in Bild 3 .20c und d gezeigten Aufnahmen. Auf den Stif-
ten waren großflächig Deckschichten erkennbar, auf der Scheibe befand sich eine 
Verschleißspur mit Anhäufungen von ca. 3 Jlm großen, oxidierten Verschleißteilchen am Spur-
rand. Eine höhere Vergrößerung zeigtejedoch deutliche Unterschiede auf(Bild 3.41). 
Die bei RF = 10% auf der Verschleißfläche des Stiftes gebildete Deckschicht war dicht und 
homogen mit geringer Furchung (Bild 3.41a). Auf der Verschleißspur der Scheibe waren feine 
Furchen und hervorstehende, inseiförmige Deckschichtbereiche erkennbar (Bild 3.41b). Wäh-
rend bei RF =50% nur vereinzelt ca. 1 bis 3 Jlm große, inseiförmige Bereiche hoher Sekun-
därelektronen-Emissionsrate in der Deckschicht des Stiftes sichtbar waren (Bild 3.41c), waren 
bei RF = 90% große Bereiche der Deckschicht mit diesen hellen Inseln durchsetzt 
(Bild 3.41e). Auch nahm die Furchung der Deckschicht am Stift (Bild 3.41a, c und e) sowie 
die Anzahl und Größe der losen Verschleißteilchen auf der Spur der Scheibe (Bild 3.4lb, d 
und f) in der Reihenfolge RF = 10%, 50% und 90% deutlich zu. 
Nach Versuchen, bei denen destilliertes Wasser in die Kontaktzone zugegeben wurde, waren 
am Rand der Stiftkontaktfläche große Agglomerate aus Verschleißteilchen angehäuft 
(Bild 3.42a). Auf der Scheibe war eine gefurchte Verschleißspur mit zusammenhängenden 
Schichtbereichen erkennbar, deren Materialkontrast auf eine oxidische Oberfläche hinwies 
(Bild 3.42b). Bei höherer Vergrößerung war auf dem Stift eine Deckschicht sichtbar, die wie 
bei RF = 90% mit vielen, ca. 1 bis 3 Jlm großen, inseiförmigen Bereichen durchsetzt war, je-
doch nur wenige Furchen aufwies (Bild 3.42c). Auf der gefurchten Verschleißspur der Scheibe 
befanden sich hervorstehende Schichtbereiche aus kompaktiertem Abrieb sowie lose, abrasiv 
wirkende Verschleißpartikel (Bild 3.42d). 
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Bild 3.41: REM-Aufuahmen der Verschleißspuren von NiTi-Proben von a), c), e) Stift und b), 
d), f) Scheibe bei a), b) RF = 10%, c), d) RF =50% und e), f) RF = 90% nach ei-
nem Gleitweg von100m an Luft (FN = 60 rnN, VR = 2 mm/s). 
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Bild 3.42: REM-Aufnahmen der Verschleißspuren von NiTi-Proben von a), c) Stift und b), d) 
Scheibe nach einem Gleitweg von100m mit Zugabe von dest. Wasser in die Kon-
taktzone (FN = 60 mN, VR = 2 mrn/s). 
Auch die bei RF = 10 und 90% verschlissenen Ni-Proben zeigten wie nach Versuchen mit 
RF =50% bei kleiner Vergrößerung (vgl. Bild 3.22c und d) auf den Stiften gefurchte Ver-
schleißflächen mit Deckschichtbereichen und auf den Scheiben gefurchte Verschleißspuren mit 
vielen, losen Verschleißteilchen am Spurrand. Bei höherer Vergrößerung war erkennbar, daß 
bei RF = 50% gegenüber trockener Luft mit RF = 10% größere Bereiche sowohl der Stiftver-
schleißflächen (Bild 3.43a, c), als auch der Verschleißspuren der Scheiben (Bild 3.43b, d) mit 
Deckschichten bedeckt waren. Auch bei hoher Luftfeuchte von RF = 90% waren Deckschich-
ten auf den Kontaktflächen vorhanden. Während diese jedoch auf der Spur der Scheibe 
(Bild 3.43f) zusammenhängende Bereiche bildeten, waren große Teile der Stiftverschleißfläche 
(Bild 3.43e) deckschichtfrei. Die Schichtanteile bestanden bei allen Feuchten aus kompaktier-
tem Abrieb und waren im Vergleich zum daneben erkennbaren Grundmaterial weniger stark 
gefurcht. 
Nach Versuchen mit destilliertem Wasser in der Kontaktzone war auf der Stiftverschleißfläche 
eine gefurchte Kontaktfläche mit großen, relativ dichten Partikelagglomeraten am Rand er-
kennbar (Bild 3.44a). Die Verschleißspur der Scheibe wies Furchen und großflächige Deck-
schichtanteile auf, am Spurrand waren wenige, lose Verschleißpartikel sichtbar (Bild 3.44b). 
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Bei höherer Vergrößerung wurde deutlich, daß der Stift eine bis auf einzelne Furchen nahezu 
polierte Oberfläche besaß (Bild 3.44c). Nur vereinzelt waren in den tieferliegenden Furchen 
zum Teil gerissene Deckschichtanteile erkennbar. Die Deckschichtbereiche auf der Scheibe 
(Bild 3.44d) waren meist sehr dicht und homogen und wiesen wie bei den Versuchen in trok-
kener und feuchter Luft im Gegensatz zum Grundmaterial nur wenige Furchen auf. 
Bild 3.43: REM-Aufuahmen der Verschleißspuren von Ni-Proben von a), c), e) Stift und b), 
d), f) Scheibe bei a), b) RF = 10%, c), d) RF =50% und e), f) RF = 90% nach ei-
nem Gleitweg von100m an Luft (FN = 60 mN, VR = 2 mm/s). 
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Bild 3.44: REM-Aufnahmen der Verschleißspuren der Ni-Proben von a), c) Stift und b), d) 
Scheibe nach einem Gleitweg von100m mit Zugabe von dest. Wasser in die Kon-
taktzone (FN = 60 mN, VR = 2 mm/s). 
Die REM-Aufnahmen der Ti-Scheiben wiesen bei kleiner Vergrößerung auch bei RF = 10 und 
90% wie bei RF = 50% oxidische Deckschichtbereiche neben gefurchtem, metallischem 
Grundmaterial und Anhäufungen loser Verschleißpartikel am Rand der Verschleißspur auf 
(vgl. Bild 3.24c und d). Auf den Aufnahmen der Ti-Stiftverschleißflächen waren nach Versu-
chen in trockener und feuchter Luft jedoch bereits bei kleiner Vergrößerung (Bild 3.45a und 
b) deutliche Unterschiede zu den nach Versuchen bei mittlerer Feuchte RF = 50% aufgenom-
menen Bildern erkennbar. Sowohl bei RF = 10% (Bild 3.45a), als auch bei RF = 90% 
(Bild 3.45b) war die Stiftverschleißfläche nur noch teilweise mit einer kompakten Deckschicht 
versehen. Daneben waren gefurchtes Grundmaterial und bei RF = 10% zusätzlich lose Ver-
schleißpartikel erkennbar. Bei hoher Vergrößerung (Bild 3.45c und d) wurden weitere Unter-
schiede deutlich. Während die Deckschichtbereiche auf dem Stift bei RF = 10% sehr homogen 
und bis auf wenige Furchen relativ glatt waren (Bild 3.45c), besaßen die in feuchter Luft mit 
RF = 90% gebildeten Deckschichten eine rauhe, "schuppige" Oberfläche (Bild 3.45d). 
3.2 Tribelogische Eigenschaften 79 
Bild 3.45: REM-Aufuahmen der Verschleißspuren von Ti-Stiften bei a), c) RF = 10% und b), 
d) RF = 90% nach einem Gleitweg von100m an Luft (FN = 60 mN, VR = 2 mm/s). 
Wurde destilliertes Wasser in die Kontaktzone zugegeben, so waren nach100m Gleitweg auf 
dem Stift, ähnlich wie bei RF = 90%, Deckschichtbereiche neben gefurchtem Grundmaterial 
und viele lose Verschleißpartikel am Rand der Verschleißfläche sichtbar (Bild 3.46a). Die Ver-
schleißspur der Scheibe war gefurcht, es befanden sich viele lose Verschleißpartikel neben her-
vorstehenden Deckschichtbereichen (Bild 3.46b). Auch bei hoher Vergrößerung wurde die 
Ähnlichkeit zu den Kontaktflächen nach Versuchen mit RF = 90% deutlich. Die aus Ver-
schleißpartikeln bestehenden Deckschichtbereiche auf Stift (Bild 3.46c) und Scheibe 
(Bild 3.46d) wiesen eine "schuppig" rauhe Oberfläche aufund waren relativ schwach kompak-
tiert. 
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Bild 3.46: REM-Aufnahmen der Verschleißspuren von a), c) einem Ti-Stift und b), d) einer 
Ti-Scheibe nach einem Gleitweg von 100m in destilliertem Wasser (FN = 60 mN, 
VR = 2 mm/s). 
3.2.2 Tribologische Eigenschaften in Hochvakuum 
In Bild 3.47 sind die Reibungszahl und der lineare Verschleißbetrag in Abhängigkeit vom 
Gleitweg für die Paarungen NiTi/NiTi, Ni/Ni und Ti/Ti, gemessen in Hochvakuum mit 
1 o-3 Pa, dargestellt. 
Die Reibungszahl (Bild 3.47a) stieg für die Paarung NiTi/NiTi innerhalb der ersten Meter 
Gleitweg aufhohe Werte von ca. 1,4 an, die im Mittel während der gesamten restlichen Ver-
suchsdauer konstant blieben. Dabei wurde eine starke Streuung von ca. ± 0,2 beobachtet. Auch 
für die Paarung Ni/Ni wurden nach ca. 5 m Gleitweg hohe stationäre Reibungszahlen von ca. 
1,2 gemessen. Vereinzelt kam es kurzzeitig zu niedrigeren Werten von ca. 0,95. Dagegen wur-
den für selbstgepaartes Ti deutlich niedrigere stationäre Reibungszahlen erreicht. Zu Beginn 
des Versuches traten hier hohe Werte von ca. 1,0 auf, die jedoch innerhalb von ca. 30m 
Gleitweg aufniedrigere stationäre Werte von I!= 0,6 sanken. 
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Für die Paarung NiTi!NiTi sank der lineare Verschleißbetrag (Bild 3.47b) aufgrund von Ma-
terialübertrag im Kontaktbereich scheinbar während der ersten 20 m Gleitweg auf mittlere ne-
gative Werte von W1 = -13 1-1m und stieg bis zum Versuchsende bei s =100m geringfügig auf 
ca. -12 1-1m an. Dabei wurden starke Schwankungen um bis zu +51-1m und -10 1-1m beobachtet. 
Ein ähnlicher Verlauf ergab sich auch für die Paarung Ni/Ni. Hier sank der lineare Verschleiß-
betrag während der ersten 5 m Gleitweg scheinbar bis auf ca. W1 = -10 1-1m ab und stieg bis 
zum Versuchsende auf ca. 0 1-1m an. Traten in der Reibungszahlkurve kurzzeitig niedrigere 
Werte auf, so wurden gleichzeitig um ca. 2 bis 6 1-1m niedrigere Verschleißbeträge gemessen. 
Für die Ti/Ti-Paarung wurden zu Beginn des Versuches, bis ca. 5 m Gleitweg, durch die Bil-
dung von Materialübertrag scheinbar negative lineare Verschleißbeträge von ca. -2 !lffi be-
stimmt. Anschließend stieg der lineare Verschleißbetrag auf ca. +31-1m an und nahm bis zum 
Versuchsende nur noch wenig aufW1 = +4 1-1m zu. 
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Bild 3.47: Reibungszahl !l (a) und linearer Verschleißbetrag W1 (b) in Abhängigkeit vom 
Gleitweg in Hochvakuum mit 1 o-3 Pa für die Paarungen NiTi!NiTi, Ni/Ni und Ti/Ti 
(FN = 60 mN, VR = 2 mm/s). 
Aus der Messung der linearen Verschleißbeträge der NiTi-, Ni- und Ti-Stifte und Scheiben mit 
Hilfe eines Oberflächenproftlometers ergab sich Bild 3.48. Man erkennt, daß für alle drei Ma-
terialpaarungen der lin. Verschleißbetrag der Scheibe W\0 den des Stiftes W*1,P übertraf. Für 
die Paarung NiTi/NiTi betrug das Verhältnis W*1,0 zu W*1,P ca. 2 zu 1, für die Paarung Ti/Ti 
ca. 1,4 zu 1. Der höchste lineare Verschleißbetrag der Scheibe wurde mit ca. 12 1-1m für die Ni-
Probe gemessen. Für den Ni-Stift dagegen ergab sich ein negativer lin. Verschleißbetrag von 
ca. -8 1-1m, also ein Materialauftrag von ca. +8 1-1m Höhe. 
Wurden die volumetrischen Verschleißbeträge aus den linearen Werten nach GI. ( 15) bzw. ( 16) 
berechnet, so war für alle drei Materialpaarungen der vol. Verschleißbetrag des Stiftes W*v,P 
gegenüber dem der Scheibe W*v,o vernachlässigbar klein (Bild 3.49). Während die NiTi-
Scheibe nur um ca. 5·10-3 mm3 volumetrisch verschlissen war, nahm im Vergleich zu diesem 
Wert der vol. Verschleißbetrag W*v,o für die Ti- und Ni-Scheibe im Verhältnis 1 zu 5 zu 7 zu. 
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Bild 3.48: Vergleich der lin. Verschleiß-
beträge von Stift (W*t,P) und 
Scheibe (W*t,n) nach 100m 
Gleitweg fiir NiTi!NiTi, Ni/Ni 
und Ti/Ti in Hochvakuum 
(FN = 60 mN, VR = 2 mm/s). 
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Bild 3.49: Vergleich der vol. Verschleiß-
beträge von Stift (W*v,P) und 
Scheibe (W*v,n) nach 100m 
Gleitweg fiir NiTi!NiTi, Ni/Ni 
und Ti/Ti in Hochvakuum 
(FN = 60 mN, VR = 2 mm/s). 
Ein typisches, nach V ersuchsende aufgenommenes Oberflächenprofll fiir die im Hochvakuum 
verschlissenen Ni-Proben zeigt Bild 3.50. Man erkennt deutlich einen Materialauftrag von ca. 
7 Jlm Höhe auf der Stiftkontaktfläche (Bild 3.50a). Die Scheibe wies eine ca. 0,27 mm breite 
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Bild 3.50: Typisches Oberflächenprofll eines a) verschlissenen Ni-Stiftes und b) der zugehöri-
gen Verschleißspur auf der Ni-Scheibe nach einem Versuch in Hochvakuum 
(FN = 60 mN, VR = 2 mm/s). 
Die in Bild 3.51 dargestellten REM-Aufuahmen eines Ni-Stiftes in Kontakt mit einer Ni-
Scheibe wurden vor (Bild 3.51a) bzw. nach (Bild 3.51b bis d) einem tribologischen Versuch 
unter Hochvakuum im Rasterelektronenmikroskop aufgenommen. Nach 100 m Gleitweg hafte-
ten am Stift ca. 5 bis 20 Jlm große, lose Verschleißpartikel (Bild 3.5lb). Auf der Scheibe be-
fand sich eine Verschleißspur mit bis zu 30 11m großen, losen Verschleißteilchen am Spurrand. 
Bei höherer Vergrößerung wurde deutlich, daß sich im Kontaktbereich von Stift und Scheibe 
Agglomerate aus kompaktierten, metallischen Verschleißpartikeln befanden (Bild 3.51c), die 
zum Teil fest mit dem Stift verbunden waren (Bild 3.51d) und zu einer Furchung der Schei-
beno herfläche fiihrten. 
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Bild 3.51: Im Rasterelektronenmikroskop a) vor sowie b), c) und d) während eines in Hoch-
vakuum mit 1 o-3 Pa durchgeführten tribologischen Versuches mit FN = 60 mN und 
VR = 2 nnn/s nach s = 100 m aufgenommene Bilder eines Ni-Stiftes in Kontakt mit 
einer Ni-Scheibe. 
Nach den tribologischen Versuchen aufgenommene REM-Aufuahmen der verschlissenen 
NiTi-, Ni- und Ti-Proben zeigt Bild 3.52. Die Kontaktfläche auf dem NiTi-Stift (Bild 3.52a) 
wies Furchen und wenig Materialübertrag sowie einzelne, bis zu 15 J.Lm große, lose Verschleiß-
partikel auf. Auf der schwach gefurchten Verschleißspur der Scheibe war schuppenartiger, 
metallischer Materialübertrag erkennbar (Bild 3.52b ). Am Spurrand befanden sich nur verein-
zelt ca. 3 bis 8 J.Lm große, lose Verschleißteilchen. 
Die REM-Aufuahmen der Ni-Proben verdeutlichen, daß sowohl der zusammenhängende, 
kompakte Materialauftrag auf dem Stift (Bild 3.52c ), als auch die Verschleißspur der Scheibe 
(Bild 3.52d) tiefe Furchen aufwiesen. Am Rand der Verschleißflächen von Stift und Scheibe 
befanden sich bis zu 25 J.Lm große, lose Verschleißteilchen. 
Auch auf dem verschlissenen Ti-Stift (Bild 3.52e) und der Spur der Ti-Scheibe (Bild 3.52f) 
befand sich metallischer, schuppenartiger Materialübertrag auf tief gefurchtem GrundmateriaL 
Vereinzelt waren ca. 10 J.Lm große, lose Verschleißpartikel an den Spurrändern erkennbar. 
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Bild 3.52: REM-Aufuahmen der Verschleißspuren von a), b) NiTi-, c), d) Ni- und e), f) Ti-
Proben für a), c), e) Stift und b), d), f) Scheibe nach einem Gleitweg von100m in 
Hochvakuum mit 10-3 Pa (FN = 60 mN, VR = 2 mm/s). 
Bei höherer Vergrößerung wurden weitere Unterschiede zwischen den einzelnen Materialien 
deutlich. Während die Verschleißflächen der NiTi-Proben nur schwach gefurcht waren und 
vereinzelt ca. 6 J..lm schmale, metallische Schuppen aufwiesen (Bild 3.53a zeigt exemplarisch 
die Verschleißspur auf der NiTi-Scheibe ), waren auf den Ni- und Ti-Verschleißflächen tiefe 
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Furchen und große, ca. 12 ~m breite Schuppen erkennbar, die durch plastische Verformung 
beim Gleiten deutlich über das Grundmaterial "verschmiert" wurden. In Bild 3.53b ist exem-
plarisch die Verschleißspur der Ni-Scheibe dargestellt. 
Bild 3.53: REM-Aufnahmen einer verschlissenen a) NiTi-Scheibe und b) einer Ni-Scheibe 
nach100m Gleitweg in Hochvakuum (FN = 60 mN, VR = 2 mm/s). 
3.3 Eigenschaften der verschlissenen Oberflächen 
3.3.1 Mikrohärte 
Nach den tribologischen Versuchen wurden auf den Verschleißspuren von Stift und Scheibe 
mit der kleinstmöglichen Prüfkraft von F = 50 mN ortsaufgelöst Mikrohärtemessungen vorge-
nommen. Hierbei war ein Fehler von mindestens 20% durch die geringe Größe der Eindrücke 
und des oftmals geringen Kontrastes der Eindruckränder, besonders in Schichtbereichen, zu 
beachten. 
Paarung NiTi/NiTi 
Tabelle 3.3 gibt die Mikrohärte metallischer und oxidischer Bereiche der nach tribologischen 
Versuchen mit unterschiedlichen Parametern auf den NiTi-Stiften und Scheiben gebildeten 
Verschleißflächen wieder. Man erkennt, daß das metallische Grundmaterial auf der Ver-
schleißfläche des Stiftes nach Versuchen in Luft im Mittel eine Härte von 450 bis 500 HV0,005 
und auf der Verschleißspur der Scheibe von 400 bis 450 HV0,005 besaß. Dies entsprach einer 
Härtesteigerung von ca. 17 bis 30% auf dem Stift und von 20 bis 34% auf der Scheibe. Nach 
Versuchen mit Zugabe von destilliertem Wasser in die Kontaktzone wurde auf der Spur der 
Scheibe eine Härtesteigerung um ca. 80% gemessen. Die Härte des im Hochvakuum mit 
FN = 60 mN, VR = 2 mm/s und s = 100m tribologisch belasteten, metallischen Grundmaterials 
dagegen war auf der Scheibe gegenüber dem tribologisch unbelasteten Zustand nur geringfügig 
erhöht, während auf dem Stift eine Mikrohärte von ca. 600 HV0,005 bestimmt wurde, die ca. 
60% über dem Ausgangswert lag. 
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FN VR RF HV0,005 des Grund- HV0,005 metalli- HV0,005 oxidischer 
[mN] [mm/s] [%] materials scher Schuppen Schichtbereiche 
Stift Scheibe Stift Scheibe Stift Scheibe 
trib. unbeanspr. 385 ± 12 336 ± 10 - - - -
Oberfläche 
20 2 50 - - - - 600 ± 80 450 ±50 
60 2 50 - 450 ±50 - - 700 ± 170 n.m. 
100 2 50 450 +50 450 +50 650 ± 120 700 ± 100 - -
60 50 50 500 ± 100 400 ±50 n.m. n.m. - -
60 2 10 - 400 ±50 - - 650 ± 70 n.m. 
60 2 90 
- 450 ± 20 - - 650 ± 100 n.m. 
60 2 100 - 600 ± 60 - - 450 ± 60 n.m. 
60 2 O(V) 600 ±50 350 ± 20 n.m. 700 ± 100 - -
Tabelle 3.3: Mikrohärte HV0,005 von metallischen und oxidischen Bereichen der Verschleiß-
flächen von Stift und Scheibe der NiTi!NiTi-Paarung in Abhängigkeit von den 
Versuchsbedingungen, (-):nicht vorhanden, (n.m.): nicht meßbar, (RF = 100%): 
in dest. Wasser, (V): im Hochvakuum. 
Die Messung der Mikrohärte von metallischen Schuppen war aufgrund der rauhen Oberfläche 
dieser Bereiche nur in Einzelfällen sinnvoll. So betrug nach einem Versuch mit einer Normal-
kraft von 100 mN sowie Standardbedingungen von Feuchte und Gleitgeschwindigkeit die 
Härte dieser Schuppen ca. 650 (Stift) bzw. 700 HV0,005 (Scheibe), was nahezu einer Ver-
dopplung der Härte des unbeanspruchten Gundmaterials entsprach. 
Die Härte der auf den Stiftverschleißflächen bei Versuchen mit FN < 90 mN und vR < 50 mmls 
unter Luft gebildeten oxidischen Deckschichten betrug ca. 600 bis 700 HV. Für die in dest. 
Wasser entstandene Schicht wurde ca. 450 HV0,005 gemessen. Die bei kleiner Normalkraft 
FN = 20 mN auf der Scheibe gebildete oxidische Schicht wies eine Härte von ca. 450 HV0,005 
auf. Nach Versuchen mit höherer Normalkraft erwiesen sich Messungen auf Deckschichtberei-
chen der Verschleißspur der Scheibe aufgrund der rauhen Oberfläche als nicht sinnvoll. 
Paarung Ni/Ni 
Die auf den Verschleißflächen der Ni-Stifte und -Scheiben nach den tribologischen Versuchen 
bestimmten Mikrohärtewerte sind in Tabelle 3.4 dargestellt. 
Nach tribologischen Versuchen mit kleiner Normalkraft FN = 20 mN wurde auf der Stiftkon-
taktfläche eine Härte von 300 HV0,005 gemessen, die ca. 25% über der Härte des tribologisch 
unbeanspruchten Stiftes lag. Grundmaterialbereiche der Spur auf der Scheibe zeigten nach dem 
Versuch keine Härtesteigerung. Waren auf den mit FN = 60 mN tribologisch belasteten Proben 
ausreichend glatte Grundmaterialbereiche vorhanden, so wurde auf dem Stift ein Härte von 
270 bis 300 HV0,005 und auf der Scheibe von 300 bis 330 HV0,005 bestimmt. Dies entsprach 
einer Steigerung von 13 bis 25% auf dem Stift bzw. 75 bis 95% auf der Scheibe. Auch nach 
Versuchen mit hoher Normalkraft FN = 100 mN betrug die Härte auf der Spur der Scheibe ca. 
300 HV0,005, während auf dem Stift 400 HV0,005 entsprechend einer Härtesteigerung von 
67% im Vergleich zum Ausgangszustand gemessen wurde. 
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Metallische Schuppen oder Materialübertrag wurden nur im Hochvakuum gebildet und waren 
mit 600 (Stift) bzw. 670 HV0,005 (Scheibe) um den Faktor 2,5 (Stift) bis 4 (Scheibe) härter 
als das vor dem Versuch gemessene GrundmateriaL 
Die Mikrohärte oxidischer Deckschichtbereiche war auf den Ni-Proben nicht bestimmbar, da 
während der Messung Risse und Ausbrüche entstanden. Eine Ausnahme bildete lokal die bei 
FN = 60 mN und Standardfeuchte sowie -geschwindigkeit auf dem Stift gebildete Schicht, de-
ren Härte als ca. 350 HV gemessen wurde. 
FN VR RF HV0,005 des HV0,005 metalli- HV0,005 oxidischer 
[mN] [mm/s] [%] Grundmaterials scher Schum2_en Schichtbereiche 
Stift Scheibe Stift Scheibe Stift Scheibe 
trib. unbeanspr. Ober- 240 ± 8 170 ± 5 - - - -
fläche 
20 2 50 300 ± 20 170 ± 20 - - - n.m. 
60 2 50 - 330 ±50 - - 350 ± 80 n.m. 
100 2 50 400 ±50 300 ± 30 - - n.m. n.m. 
60 50 50 n.m. n.m. - - n.m. n.m. 
60 2 10 n.m. 330 ±50 - - n.m. n.m. 
60 2 90 270 ± 20 330 ±50 - - n.m. n.m. 
60 2 100 300 ± 10 300 ± 30 - - - n.m. 
60 2 O(V) - 300 ±50 600 ± 90 670 ±50 - -
Tabelle 3.4: Mikrohärte HV0,005 von metallischen und oxidischen Bereichen der Verschleiß-
flächen von Stift und Scheibe der Ni/Ni-Paarung in Abhängigkeit von den Ver-
suchsbedingungen, (-): nicht vorhanden, (n.m.): nicht meßbar, (RF = 100%): in 
dest. Wasser, (V): im Hochvakuum. 
Paarung Ti/Ti 
In Tabelle 3.5 sind die nach den tribologischen Versuchen auf den verschlissenen Kontaktflä-
chen der Ti-Stifte und -Scheiben gemessenen Mikrohärten eingetragen. 
Nach Versuchen in Luft mit kleiner Normalkraft FN < 100 mN betrug die Mikrohärte auf dem 
metallischen Grundmaterial der Verschleißspur der Scheibe 300 HV0,005. Dies entsprach einer 
Erhöhung um 45% im Vergleich zum tribologisch unbeanspruchten ScheibenmateriaL Auf den 
Stiften war nur nach Versuchen mit hoher Gleitgeschwindigkeit vR =50 mm/s und in feuchter 
Luft mit RF = 90% sowie in destilliertem Wasser (RF = 100%) metallisches Grundmaterial 
erkennbar, das fiir sinnvolle Härtemessungen jedoch zu rauh war. Die auf dem in feuchter Luft 
mit RF = 90% tribologisch beanspruchten Stift gemessenen Werte von 190 HV0,005 lassen 
vermuten, daß keine signifikante Härtesteigerung vorlag. Nach Versuchen im Hochvakuum 
und bei hoher Normalkraft FN = 100 mN wurden Werte von 240 bis 270 HV0,005 auf Stift 
und Scheibe gemessen, die um ca. 30% über den vor den V ersuchen gemessenen Ausgangs-
werten lagen. 
Metallische Schuppen waren bei Versuchen in oxidierender Atmosphäre nur bei hoher Nor-
malkraft FN = 100 mN und Standardfeuchte sowie -geschwindigkeit auf den Scheiben erkenn-
bar. Härtemessungen waren jedoch aufgrund der geringen Größe und hohen Rauhigkeit dieser 
Bereiche nicht sinnvoll. Im Hochvakuum gebildete Schuppen oder Materialübertrag waren mit 
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750 (Stift) bzw. 700 HV0,005 (Scheibe) um den Faktor 2,4 (Stift) bzw. 3 (Scheibe) härter als 
das unbeanspruchte GrundmateriaL 
Bei kleiner Normalkraft FN = 20 mN auf den Stiften gebildete Deckschichtbereiche zeigten eine 
Härte von 270 HV0,005. Nach Versuchen mit steigender Normalkraft oder Gleitgeschwindig-
keit wurden höhere Werte gemessen, die bei FN = 100 mN 600 HV0,005 erreichten. Für in 
trockener und feuchter Luft sowie in dest. Wasser gebildete Deckschichten wurden mit 
300 HV0,005 ca. 25% niedrigere Werte bestimmt als bei mittlerer Feuchte RF =50%. Bei 
V ersuchen in trockener Luft RF = 1 0% auf den Scheiben entstandene Deckschichtbereiche 
wiesen eine niedrige Härte von 300 HV0,005 auf. Für alle anderen Versuchsbedingungen mit 
Ausnahme von dest. Wasser und Hochvakuum wurden Werte zwischen 550 und 600 HV0,005 
gemessen. Auf den in dest. Wasser belasteten Scheiben war aufgrund der hohen Rauheit der 
Schichtbereiche keine sinnvolle Messung möglich, im Hochvakuum wurde keine Schichtbil-
dung beobachtet. 
FN VR RF HV0,005 des HV0,005 metalli- HV0,005 oxidischer 
[mN] [mm/s] [%] Grundmaterials scher Schuppen Schichtbereiche 
Stift Scheibe Stift Scheibe Stift Scheibe 
trib. unbeanspr. 185 ± 6 207 ± 6 - - - -
Oberfläche 
20 2 50 - 300 ±50 - - 270 ± 40 550 ±50 
60 2 50 - 300 ± 80 - - 400 ±50 660 ± 60 
100 2 50 240 ± 30 270 ± 30 n.m. n.m. 600 ± 70 600 ± 110 
60 50 50 n.m. 300 ± 80 - - 500 ± 100 550 ± 180 
60 2 10 - 300 ±50 - - 300 ±50 300 ±50 
60 2 90 190 ± 30 n.m. - - 300 ±50 600 ± 130 
60 2 100 n.m. n.m. - - 300 ± 80 n.m. 
60 2 O(V) 250 ± 40 250 ± 20 750 ±50 700 ± 90 - -
Tabelle 3.5: Mikrohärte HV0,005 von metallischen und oxidischen Bereichen der Verschleiß-
flächen von Stift und Scheibe der Ti/Ti-Paarung in Abhängigkeit von den Ver-
suchsbedingungen, (-): nicht vorhanden, (n.m.): nicht meßbar, (RF = 100%): in 
dest. Wasser, (V): im Hochvakuum. 
3.3.2 Mikroanalytik 
3.3.2.1 Einfluß der Normalkraft 
Die im folgenden für die Paarungen NiTi/NiTi, Ni/Ni und Ti/Ti in Abhängigkeit von der Nor-
malkraft dargestellten AES-Maps, Spektren und Tiefenprofile wurden nach den tribologischen 
Versuchen an ausgewählten Proben aufgenommen. Diese Messungen sollten dazu dienen, sich 
aus den Ergebnissen der tribologischen Versuche ergebende Fragestellungen zu klären. 
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Paarung Ni Ti/Ni Ti, F N = 20 mN, VR = 2 mmls, RF = 50%: 
Auf dem Stift (Bild 3.54) befand sich eine ca. 30 nm dicke (Ni,Ti)-Oxidschicht, die an der 
Oberfläche Anteile von Kohlenstoff aufwies (Bild 3.54a). Der 0-Gehalt nahm in der Tiefe ab 
und nach 20 nm Abtrag wurde kein Kohlenstoff mehr gemessen (Bild 3.54b ). 
a) 7 
I I 
_L __ L 
I I 6 
OF I I I 
___ j __ j __ l __ 
I I 
I I I I I 
__ .!. __ .!. __ !_ __ L __ L 
I I I I I 








I I t I I I I I I I 
1 ~--~--~--~-T~--f--f--~--~--~ 
I I 
0 200 400 600 800 1000 
o~--L-~~--~-L~--~LL--~ 
200 400 600 800 1 000 
Energie, eV Energie, eV 
Bild 3.54: AES-Spektren der während eines Versuches mit FN = 20 mN auf dem NiTi-Stift 
gebildeten Oxidschicht a) an der Oberfläche und b) nach 20 nm Abtrag. 
Auf der Verschleißspur der Scheibe (Bild 3.55a) konnte bis zu einer Tiefe von ca. 10 nm eine 
durch Tribooxidation gebildete (Ni,Ti)O-Schicht nachgewiesen werden (Bild 3.55b). Sowohl 
an der Oberfläche dieser Schicht (Bild 3.55c), als auch in den obersten Atomlagen der am 
Spurrand vorhandenen Verschleißpartikel (Bild 3.55d) wurden neben Ti und 0 deutliche An-
teile von Ni und C nachgewiesen. Nach 10 nm Abtrag wurde in der Spur metallisches NiTi mit 
einem Peakhöhenverhältnis Ni zu Ti von 1,38 zu 1 entsprechend der Stöchiometrie Ni51T49 
gemessen (Bild 3.55e). Die 0- und C-Peakhöhen im Spektrum der Abriebpartikel am Spurrand 
(Bild 3.551) waren in 10 nm Tiefe um 40% (0) bzw. 50% (C) der Ausgangshöhen verringert, 
während die Peakhöhen der Elemente Ni und Ti um 70% (Ni) bzw. 80% (Ti) der an der Ober-
fläche gemessenen Werte zugenommen hatten. 
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Bild 3.55: SE-Bild (a) der während eines Versuches mit FN = 20 mN auf der NiTi-Scheibe 
gebildeten Verschleißspur und b) zugehöriges AES-Tiefenprofil bzw. c) bis f) zu-
gehörige AES-Spektren c ), d) an der Oberfläche und e ), f) nach 10 nm Abtrag. 
Paarung NiTi/NiTi, F N = 60 mN, VR = 2 mmls, RF = 50%: 
Die auf dem mit FN = 60 mN bei Standardgeschwindigkeit und -feuchte verschlissenen NiTi-
Stift gebildete Deckschicht (Bild 3.56a) wies eine sehr inhomogene Zusammensetzung auf. 
Nach 20 nm Abtrag waren neben großen, oxidischenFlächen (Bild 3.56d helle Bereiche) insei-
förmige Bereiche erkennbar, die einen hohen Ni-Gehalt (Bild 3.56b) und nahezu keine Ti-
oder 0-Anteile (Bild 3.56c, d) aufwiesen. Das zugehörige AES-Spektrum dieser Inseln 
(Bild 3.56f) zeigte metallisches Ni mit einem geringen Anteil an C und vernachlässigbar klei-
nem Ti-Gehalt. Die oxidischen Bereiche bestanden aus einem (Ni,Ti)-Oxid und Kohlenstoff 
(Bild 3.56e). Bild 3.56h verdeutlicht, daß die nach 20 nm Abtrag in Bild 3.56d als Metall er-
kennbaren Bereiche vor dem Abtrag durch Ionensputtern ebenfalls an der Oberfläche eine ca. 
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Bild 3.56: SE-Bild (a) der während eines Versuches mit FN = 60 mN auf dem NiTi-Stift ge-
bildeten Deckschicht und AES-Verteilungsbilder der Elemente b) Ni, c) Ti und 
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Bild 3.57: SE-Bild (a) der während eines Versuches mit FN = 60 mN auf der NiTi-Scheibe 
gebildeten Verschleißspur und AES-Verteilungsbilder der Elemente b) Ni, c) Ti 
und d) 0 sowie e) bis h) zugehörige AES-Spektren nach 10 nm Abtrag. 
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1 0 nm dünne (Ti,Ni)-Oxidschicht aufwiesen. In 20 nm Tiefe betrug das Peakhöhenverhältnis 
Ni zu Tiu dieser Bereiche ca. 1 zu 1,46 entsprechend einer stöchiometrischen Zusammen-
setzung von Ni52,5T47,5, also einer Ni-Anreicherung der Matrix um ca. 1,5 at.-%. 
In Bild 3.57 dargestellte Element-Maps der zugehörigen Verschleißspur auf der Scheibe 
(Bild 3.57a) zeigten, daß die hervorstehenden, inseiförmigen Verschleißpartikelagglomerate 
auf der Spur sowie die am Spurrand angehäuften Abriebteilchen auch nach 10 nm Abtrag noch 
deutlich oxidiert waren (Bild 3.57d). Lose Verschleißpartikel wiesen zusätzlich einen erhöhten 
Ti- (Bild 3.57c) und einen niedrigeren Ni-Gehalt (Bild 3.57b) auf. Diese Ti-Anreicherung bei 
gleichzeitiger Ni-Verarmung der Verschleißpartikel spiegelte sich auch in dem nach 10 nm 
Abtrag aufgenommenen AES-Spektrum wider (Bild 3.57e). Das Peakhöhenverhältnis Tiu zu 0 
von 1 zu 1,54 deutete auf eine stöchiometrische Zusammensetzung dieser Partikel aus Ti02 mit 
geringen Anteilen an Ni und C hin. Dagegen bestanden die aus kompaktiertem Abrieb gebilde-
ten, inseiförmigen Deckschichtanteile (Bild 3.57g) aus einem (Ni,Ti)-Oxid mit geringem C-
Anteil. Vom Grundmaterial abgescherte Deckschichtbereiche (Bild 3.57f) wiesen dabei gerin-
gere Ni-Peakhöhen auf als fest mit der Spuroberfläche verbundene Schichtinseln (Bild 3.57g). 
Auf dem gefurchten Grundmaterial der Verschleißspur wurde in 10 nm Tiefe metallisches NiTi 
mit einem Peakhöhenverhältnis Ni zu Ti von 1,42 zu 1 gemessen (Bild 3.57h). Dies entsprach 
einer Ni-Anreicherung der Matrix um 0,8 at.-% gegenüber dem tribologisch unbeanspruchten 
Zustand. 
Zusätzlich zu den AES-Untersuchungen wurden an einem mit einer Normalkraft von 
FN = 60 mN tribologisch beanspruchten NiTi-Probenpaar auf den verschlissenen Oberflächen 
ESCA-Messungen durchgeführt, um die mittels AES gewonnenen Erkenntnisse und Stöchio-
metrieabschätzungen zu überprüfen. Die zum Vergleich angegebenen Literaturwerte der 
Bindungsenergien entstammen wiederum der ESCA-Referenzdatenbank [201] sowie den Lite-
raturstellen [197, 202- 204]. 
In Bild 3.58 sind ESCA-Spektren, aufgenommen auf der Verschleißfläche des NiTi-Stiftes, 
dargestellt. Das Übersichtsspektrum (Bild 3.58a) zeigte als Hauptbestandteile Ni, Ti, 0 und C. 
Die Kohlenstoffanteile entsprachen näherungsweise der tribologisch unbeanspruchten Pro-
benaberfläche und es wurde ein um ca. 1,5 at.-% höherer Sauerstoffgehalt gefunden. 
Wurde die Ni-Linie hochaufgelöst gemessen, so lag der Hauptanteil bei 855,7 eV (Bild 3.58b). 
Dies entsprach gegenüber dem tribologisch unbeanspruchten Zustand einer Verachtfachung der 
NiO-, Nh03- bzw. Ni-Karbonat-Intensität (Literaturwerte 853,5 bis 855,2 eV und 855,8 bis 
857,3 eV sowie für NiC03 855,7 eV). Ein Nebenanteil bei einer Bindungsenergie von 
852,4 eV konnte metallischem Ni0 zugeordnet werden (Literaturwert 852,0 bis 852,7 eV). Das 
Maximum der Ti2p3/2-Linie der Verschleißfläche des Stiftes (Bild 3.58c) lag bei 458,5 eV im 
Abstand von 5,8 eV zur Ti2pl/2-Linie und entsprach Ti02 (Literaturwert 458,2 bis 459,1 eV, 
Linienabstand 5,54 eV) oder NiTi03 (Literaturwert 458,5 eV). Die Intensität dieser Linie war 
gegenüber dem tribologisch unbeanspruchten Ausgangszustand um ca. 13% erhöht. Metalli-
sches Ti und Titanwertigkeiten kleiner als vier konnten nicht festgestellt werden. Die 01 s-Linie 
wies ein Maximum bei 530,1 eV auf und die Intensität dieses Ti02 entsprechenden Peaks 
(Literaturwert 529,9 eV) war gegenüber dem Ausgangszustand um ca. 18% erhöht 
(Bild 3.58d). Linienanteile bei höheren Bindungsenergien von 531,2 eV und 532,4 eV, die auf 
Ni(OH)2 bzw. Ti-OH und Nh03 (Literaturwerte 531,3 bis 531,9 eV und 531,8 eV) hinwiesen, 
waren dagegen um ca. 50% verkleinert. Die neben dem Referenzpeak der C1s-Linie bei 
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284,8 eV sichtbaren höherenergetischen Anteile bei 286,3 eV und 288,7 eV wurden den 
Strukturgruppen -CH20H und -COOH der Kohlenwasserstoffe zugeordnet (Literaturwerte 
286,3 und 289,3 eV) (Bild 3.58e). Die Intensität dieser Linienanteile war gegenüber dem tribo-
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Bild 3.58: ESCA-Übersichtsspektrum (a) und hochaufgelöste Linienprofile der Elementlinien 
b) Ni2p3/2, c) Ti2p3/2, d) 01s und e) C1s, gemessen nach einem tribologischen 
Versuch der Paarung NiTi/NiTi mit FN = 60 mN, VR = 2 mm/s und RF =50% auf 
der Stiftverschleißfläche. 
Bild 3.59 zeigt auf der zugehörigen Verschleißspur der Scheibe aufgenommene ESCA-
Spektren. Das in Bild 3.59a dargestellte ESCA-Übersichtsspektrum wies als Hauptbestandteile 
Ni, Ti, 0 und C auf Im Vergleich zur tribologisch unbeanspruchten Oberfläche wurde ein um 
ca. 10 at.-% geringerer C-Anteil und ein um ca. 5,5 at.-% höherer 0-Gehalt der Spur be-
stimmt. 
Im hochaufgelösten Multiplexspektrum der Ni-Linie (Bild 3.59b) wurde neben der Hauptlinie 
bei 852,5 eV (Literaturwert Ni0: 852,0 bis 852,7 eV) deutlich eine Nebenlinie bei 855,9 eV 
beobachtet, die Niü oder Nh03 (Literaturwerte 853,5 bis 855,2 eV und 855,8 bis 857,3 eV) 
sowie möglicherweise Ni-Karbonat (Literaturwert NiC03 855,7 eV) zugeordnet werden 
konnte. Eine genauere Unterscheidung dieser Substanzen war aufgrund der großen Streuung 
der Literaturwerte nicht möglich. Die Intensität dieser Linie war gegenüber dem tribologisch 
unbeanspruchten Zustand um ca. 80% gestiegen. Die Ti2p3/2-Linie (Bild 3.59c) wies ein Ma-
ximum bei 458,8 eV entsprechend Ti02 (Literaturwert 458,2 bis 459,1 eV) oder NiTi03 
(Literaturwert 458,5 eV) auf, dessen Intensität ca. 11% größer war als vor dem tribologischen 
Versuch. Der Abstand zwischen der Ti2p3/2- und der Ti2pl/2-Linie betrug hier 5,67 eV 
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(Literaturwert Ti02: 5,54 eV). Während der Anteil des metallischen Titans (Bindungsenergie 
454,0 eV, Literaturwert 454,0 bis 454,1 eV) um ca. 82% gegenüber der unbeanspruchten 
Oberfläche verringert war, wurden etwas höhere Anteile an TiOx mit Titanwertigkeiten zwi-
schen 0 und 4 bei ca. 457,4 eV (Literaturwerte TiO: 454,4 bis 455,3 eV, Th03: 456,6 bis 
457,5 eV) gemessen. Die Lage und Intensität des Hauptanteils der Ols-Linie bei 530,3 eV 
zeigte einen nach dem tribologischen Versuch um ca. 32% erhöhten TiOrGehalt 
(Literaturwert 529,9 eV) auf (Bild 3.59d). Höherenergetische Anteile entsprechend Ni(OH)2 
bzw. Ti-OH und Nh03 (Literaturwerte 531,3 bis 531,9 eV und 531,8 eV) wurden auch hier 
gemessen, besaßenjedoch gegenüber der tribologisch unbeanspruchten Oberfläche um ca. 94% 
verringerte Peakhöhen. Im Cis-Spektrum (Bild 3.59e) vo~handene, im Vergleich zum Refe-
renzpeak bei 284,8 e V höherenergetische Anteile der Kohlenwasserstoffgruppen waren im 















0 2 2 2 c. N 
0. 2 2 2 z ...J ...J ...J 









Scale Factor: 1 ,226 kc/s 
Offset 0,038 kc/s 



















o==~----------~ 850 855 860 865 870 
Bindungsenergie, eV 
8 
:ro ~ 6 
~ 4 
0 282 285 288 291 
Bindungsenergie, eV 
Bild 3.59: ESCA-Übersichtsspektrum (a) und hochaufgelöste Linienproftle der Elementlinien 
b) Ni2p3/2, c) Ti2p3/2, d) Ols und e) Cls, gemessen nach einem tribologischen 
Versuch der Paarung NiTi!NiTi mit FN = 60 mN, VR = 2 mm/s und RF =50% auf 
der Verschleißspur der Scheibe. 
Paarung Ni Ti/Ni Ti, F N = 100 mN, VR = 2 mmls, RF = 50%: 
Da nach Versuchen mit FN = 100 mN Stift und Scheibe ähnliche Verschleißerscheinungsformen 
aufwiesen, sollen hier nur die AES-Ergebnisse der Scheibe dargestellt werden. Auf der Ver-
schleißspur (Bild 3.60a) war nach 5 nm Abtrag mit Ausnahme von Randbereichen metallischer 
Schuppen keine Oxidation nachweisbar (Bild 3.60d). Gegenüber dem tribologisch unbean-
spruchten Grundmaterial war eine leichte Ni-Anreicherung (Bild 3.60b) bei gleichzeitiger Ti-
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Bild 3.60: SE-Bild (a) der bei FN = 100 mN auf der NiTi-Scheibe gebildeten Verschleißspur 
und AES-Verteilungsbilder der Elemente b) Ni, c) Ti und d) 0 sowie e) bis g) zu-
gehörige AES-Spektren und h) Tiefenprofil nach 5 nm Abtrag. 
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Verannung (Bild 3.60c) erkennbar. Die losen Verschleißpartikel am Spurrand waren Ti-reich, 
Ni-ann und oxidiert. Im AES-Spektrum des gefurchten Grundmaterials (Bild 3.60e) wurde 
nach 5 nm Abtrag ein Peakhöhenverhältnis Ni zu Ti von 1,54 zu 1 berechnet. Dies entsprach 
einer Zusammensetzung von ca. 53,8 at.-% Ni und 46,2 at.-% Ti, also einer Ni-Anreicherung 
von ca. 2,8 at.% gegenüber dem tribologisch unbeanspruchten GrundmateriaL Dagegen wur-
den am Rand der metallischen Schuppen (Bild 3.60d) sowie für lose Verschleißpartikel auf der 
Spur (Bild 3.60b) eine Oxidation zu einem (Ni, Ti)-Oxid nachgewiesen. 
Paarung Ni/Ni, F N = 20 mN, VR = 2 mmls, RF = 50%: 
Das Sauerstoffverteilungsbild (Bild 3.61b) der Verschleißfläche des Ni-Stiftes (Bild 3.61a) 
nach einem Versuch mit einer Normalkraft von FN = 20 mN zeigte nach 10 nm Abtrag eine 
großflächig metallische Kontaktfläche. In dieser Tiefe wurde im AES-Spektrum reines, metalli-
sches Ni gemessen (Bild 3.61d). Einzelne Verschleißpartikel und wenige Furchen im Grund-
material waren in 10 nm Tiefe zu einem Ni00,9-Suboxid oxidiert und wiesen geringeC-Anteile 
auf(Bild 3.61c). 
Dagegen konnte auf der Verschleißspur der Scheibe (Bild 3.62a) eine ca. 600 nm dicke, oxidi-
sche Deckschicht aus kompaktierten Verschleißpartikeln nachgewiesen werden, deren Sauer-





















Bild 3.61: SE-Bild (a) der während eines Versuches mit FN = 20 mN auf dem Ni-Stift gebilde-
ten Verschleißfläche und b) Verteilungsbild des Elementes 0 sowie c ), d) zugehö-
rige AES-Spektren nach 10 nm Abtrag. 
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Bild 3.62: SE-Bild (a) der nach Versuchen mit FN = 20 mN auf der Verschleißspur der Ni-
Scheibe gebildeten Deckschicht sowie b) zugehöriges TiefenprofiL 






















Bild 3.63: SE-Bild (a) der während eines Versuches mit FN = 100 mN auf dem Ni-Stift gebil-
deten Deckschicht und b) bis d) zugehörige AES-Spektren c) an der Oberfläche 
und b ), d) nach 50 nm Abtrag. 
Auf der bei einem Versuch mit hoher Normalkraft FN = 100 mN auf dem Stift gebildeten 
Deckschicht aus kompaktiertem Abrieb (Bild 3.63a) wurde oberflächlich ein Peakhöhenver-
hältnis Ni zu 0 von 1 zu 1,06 mit Anteilen von C gemessen (Bild 3.63c). Dies entsprach einer 
Stöchiometrie von Ni01,18 oder einem NiO mit Anteilen von Karboxiden. Mit zunehmender 
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Tiefe nalun der Sauerstoffgehalt ab, so daß nach 50 nm Abtrag ein Suboxid der Art NiOo,s 
bestimmt wurde (Bild 3.63d). Daneben befanden sich dünnere, oxidische Schichtbereiche, die 
in 50 nm Tiefe reines, metallisches Ni im AES-Spektrum zeigten (Bild 3.63b ). 
Auch auf der Verschleißspur der Scheibe wurden nach 20 nm Abtrag großflächige oxidische 
Bereiche im Verteilungsbild des Elementes Sauerstoff sichtbar (Bild 3.64b ), deren Lage im 
Map den im SE-Bild sichtbaren, hervorstehenden Deckschichtinseln entsprach (Bild 3.64a). 
Oberflächlich wurde ein Peakhöhenverhältnis Ni zu 0 von 1 zu 1,20 gemessen, aus dem eine 
Stöchiometrie von Ni01,35 berechnet werden konnte. In 20 nm Tiefe war der Sauerstoffgehalt 
etwas gefallen, so daß aus dem Peakhöhenverhältnis Ni zu 0 von 1 zu 0,90 nahezu stöchiome-
trisches NiO bestimmt wurde. 
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Bild 3.64: SE-Bild (a) der während eines Versuches mit FN = 100 mN auf der Ni-Scheibe 
gebildeten Verschleißspur und b) Verteilungsbild des Elementes 0 sowie c ), d) zu-
gehörige AES-Spektren c) an der Oberfläche und d) nach 20 nm Abtrag. 
Paarung Ti/Ti, F N = 20 mN, VR = 2 mmls, RF = 50%: 
Bild 3.65a zeigt die nach einem Versuch mit einer Normalkraft von FN = 20 mN auf dem Ti-
Stift gebildete Deckschicht aus kompaktiertem Abrieb. Das Peakhöhenverhältnis Tiu zu 0 
betrug an der Oberfläche 1 zu 1,81 und entsprach damit der Stöchiometrie Ti02.4, also einem 
hydrierten Ti02 mit Anteilen an C, oder stöchiometrischem Ti02 neben Karboxiden 
(Bild 3.65c). Mit zunehmender Tiefe nalun der Sauerstoffgehalt ab und nach 50 nm Abtrag 
teilten sich die Peakhöhen Tiu zu 0 im Verhältnis 1 zu 0, 73 entsprechend der Stöchiometrie 
Ti00,9 auf (Bild 3.65d). Im Verteilungsbild des Elementes Sauerstoff waren in dieser Tiefe 
großflächig oxidische Bereiche erkennbar (Bild 3.65b ). 
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Bild 3.65: SE-Bild (a) der während eines Versuches mit FN = 20 mN auf dem Ti-Stift gebilde-
ten Deckschicht und b) Verteilungsbild des Elementes 0 sowie c ), d) zugehörige 
AES-Spektren c) an der Oberfläche und d) nach 50 nm Abtrag. 
10 nm 
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Bild 3.66: SE-Bild (a) der Verschleißspur der Ti-Scheibe nach Versuchen mit FN = 20 mN 
und b ), c ), d) zugehörige AES-Spektren nach 10 nm Abtrag. 
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Im SE-Bild (Bild 3.66a) auf der Verschleißspur der Scheibe sichtbare, erhabene Deckschicht-
inseln wiesen nach 10 nm Abtrag in glattgeriebenen Bereichen (Bild 3.66c) ein Peakhöhenver-
hältnis Tiu zu 0 von 1 zu 0,33 entsprechend dem Suboxid Ti00,6 auf. In weniger stark 
geglätteten Bereichen (Bild 3.66d) wurde ein höherer Sauerstoffgehalt mit einem Verhältnis 
Tiu zu 0 von 1 zu 0,56 entsprechend Ti00,7 gemessen. Neben diesen suboxidischen Flächen 
war gefurchtes Grundmaterial erkennbar, das nach 10 nm Abtrag metallisches Ti im AES-
Spektrum zeigte (Bild 3.66b ). 
Paarung Ti/Ti, F N = 100 mN, VR = 2 mmls, RF = 50%: 
In Bild 3.67a ist die nach einem Versuch mit einer Normalkraft FN = 100 mN auf dem Ti-Stift 
gebildete Verschleißfläche dargestellt. Das zugehörige Sauerstoffverteilungsbild (Bild 3.67b) 
zeigte, daß in Bild 3.67a sichtbare Deckschichtbereiche nach 10 nm Abtrag großflächig oxi-
disch waren, während daneben metallisches Grundmaterial vorlag. Im Tiefenprofil (Bild 3.67 c) 
wurde deutlich, daß die Deckschichtinseln eine Dicke von ca. 1,2 )lm besaßen. Zum Vergleich 
wurde das gemessene Tiefenprofil der Deckschicht, die bei einem Versuch mit FN = 60 mN 
gebildet wurde, mit in die Darstellung aufgenommen (Bild 3.67d). Man erkennt, daß die Dicke 
der Deckschicht hier nur ca. 200 nm betrug und an der Oberfläche ein höherer Sauerstoffgehalt 
vorlag als im Falle der bei FN = 100 mN gebildeten Schicht. 
Auf der Verschleißspur der Scheibe (Bild 3.68a) wurden nach 10 nm Abtrag neben gefurch-
tem, metallischem Ti-Grundmaterial (Bild 3.68b) Suboxidische Schuppen (Bild 3.68c) und 
oxidische Deckschichtinseln (Bild 3.68d) beobachtet. Aus den Peakhöhenverhältnissen Tiu zu 
0 von 1 zu 0,4 (Bild 3.68c) bzw. 1 zu 1,6 (Bild 3.68d) konnte auf eine oberflächlich suboxidi-
sche Zusammensetzung der metallischen Schuppen entsprechend Ti00,5 sowie eine Stöchiome-
trie der Deckschichtoxidinseln entsprechend Ti02, jeweils mit geringen Anteilen an Kohlen-
stoff, geschlossen werden. 
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Bild 3.67: SE-Bild (a) der während eines Versuches mit FN = 100 mN auf dem Ti-Stift gebil-
deten Verschleißfläche und b) Verteilungsbild des Elementes 0 sowie c) zugehöri-
ges Tiefenprofil und d) Tiefenprofil der bei FN = 60 mN entstandenen Deckschicht. 
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Bild 3.68: SE-Bild (a) der bei FN = 100 mN auf der Ti-Scheibe gebildeten Verschleißspur und 
b) bis d) zugehörige AES-Spektren nach 10 nm Abtrag. 
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Zusätzlich wurden an ausgewählten NiTi,- Ni- und Ti-Proben nach Versuchen mit unterschied-
lichen Gleitgeschwindigkeiten und Luftfeuchten AES-Messungen vorgenonnnen, um spezielle, 
sich aus den tribologischen Versuchen ergebende Fragestellungen zu klären. 
3.3.2.2 Einfluß der Gleitgeschwindigkeit 
Paarung Ni/Ni, F N = 60 mN, VR = 50 mmls, RF = 50%: 
In Bild 3.69 sind nach einem Versuch mit hoher Gleitgeschwindigkeit von VR = 50 mm/s auf 
den Kontaktflächen des Ni-Stiftes (Bild 3.69a) und der Scheibe (Bild 3.69b) gebildete Parti-
kelagglomerate und lose Verschleißpartikel erkennbar. Nach einem Sputterabtrag von ca. 
10 nm wurde deutlich, daß sowohl auf dem Stift (Bild 3.69c), als auch auf der Scheibe 
(Bild 3.69d) großflächig oxidische Bereiche vorhanden waren, die sich im SE-Bild den Ab-
riebpartikeln und -agglomeraten zuordnen ließen. 
Bild 3.69: SE-Bilder (a, b) der Verschleißflächen eines Ni-Probenpaares nach einem Versuch 
mit VR =50 mm/s und c), d) Verteilungsbilder des Elementes 0 nach 10 nm Abtrag 
ffu a), c) Stift und b), d) Scheibe. 
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Paarung Ti/Ti, F N = 60 mN, VR = 50 mmls, RF = 50%: 
Bild 3. 70 verdeutlicht, daß die bei hoher Geschwindigkeit VR = 50 mm!s auf dem Ti-Stift ge-
bildeten Deckschichtbereiche (Bild 3.70a) eine Dicke von ca. 2000 nm aufwiesen 
(Bild 3.70b). Der Sauerstoffgehalt dieser Schichten war bis in eine Tiefe von ca. 600 nm nahe-
zu konstant, darunter wurde mit zunehmendem Abtrag eine Abnahme verzeichnet. 
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Bild 3.70: SE-Bild (a) der Verschleißfläche eines Ti-Stiftes nach einem Versuch mit 
VR = 50 mm!s und b) AES-Tiefenprofil der oxidischen Deckschicht. 
3.3.2.3 Einfluß der Feuchte einschließlich dest. Wasser 
Paarung NiTi/NiTi, F N = 60 mN, VR = 2 mmls, RF = 10% und dest. Wasser (RF = 1 00%): 
Die bereits in den SE-Aufuahmen erkennbaren Unterschiede zwischen den auf den Stiftver-
schleißflächen bei Versuchen in trockener Luft mit RF = 10% (Bild 3.71a) und in dest. Wasser 
(RF = 100%) (Bild 3. 71b) gebildeten Deckschichten wurden auch durch Verteilungsbilder der 
Elemente Ni und 0 bestätigt. Während bei RF = 10% die Deckschicht eine nahezu homogene 
Ni-Verteilung zeigte (Bild 3.71c) und noch nach 30 nm Abtrag großflächig oxidierte Bereiche 
aufwies (Bild 3.71e), fanden sich auf der bei Versuchen in dest. Wasser gebildeten Deck-
schicht viele, ca. 1 bis 3 Jlm große Ni-Inseln (Bild 3.7ld). Die umgebenden Schichtbereiche 
wiesen bereits nach 15 nm Abtrag keinen Sauerstoffgehalt mehr auf, nur neben den Ni-Inseln 
waren ca. 1 bis 3 Jlm große, an Ni verarmte, oxidierte Bereiche erkennbar (Bild 3.711). 
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Bild 3.71: SE-Bilder (a, b) der während der Versuche a) mit RF = 10% und b) in dest. Was-
ser auf den NiTi-Stiften gebildeten Deckschichten und c) bis f) Verteilungsbilder 
der Elemente c), d) Ni und e), f) 0 nach c), e) 30 nm bzw. d), f) 15 nm Abtrag. 
Paarung Ni/Ni, F N = 60 mN, VR = 2 mmls, RF = 90% und dest Wasser (RF = 1 00%): 
In Bild 3. 72 sind für einen Versuch mit feuchter Luft von RF = 90% Tiefenprofile der Elemen-
te Ni und 0, aufgenommen in den gebildeten Deckschichtbereichen, dargestellt. Auf Stift 
(Bild 3.72a) und Scheibe (Bild 3.72b) konnte eine Oxidation dieser aus kompaktierten Ver-
schleißteilchenbestehenden Deckschichten bis ca. 180 nm (Stift) bzw. 260 nm (Scheibe) Tiefe 
nachgewiesen werden, wobei der Sauerstoffgehalt der Schichten von stöchiometrischem NiO 
an der Schichtoberfläche mit zunehmender Tiefe abnahm. 
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Bild 3. 72: AES-Tiefenprofile der Deckschichtbereiche auf a) einem Ni-Stift und b) einer Ni-
Scheibe nach einem Versuch mit RF = 90%. 
Nach einem Versuch mit Zugabe von dest. Wasser in die Kontaktzone wurden bereits nach 
10 nm Abtrag auf der Stiftkontaktfläche (Bild 3.73a) großflächig keine Sauerstoffanteile mehr 
nachgewiesen (Bild 3.73c). Nur einzelne Verschleißpartikelagglomerate, die beim Dekantak-
tieren der Proben nach dem tribologischen Versuch von der Scheibe (Bild 3.73b) auf die Stift-
fläche übertragen wurden,· waren oxidiert. Das in Bild 3. 73e dargestellte Tiefenprofil der 
Stiftkontaktfläche wies analog zur tribologisch unbeanspruchten Ni-Oberfläche eine 1 bis 2 nm 
dünne Ni-Oxidschicht auf, darunter wurde metallisches Ni gemessen. Im Gegensatz dazu war 
die Verschleißspur der Scheibe mit vielen, losen Verschleißpartikeln und hervorstehenden 
Deckschichtbereichen versehen (Bild 3.73b), so daß nach 15 nm Abtrag fast die gesamte Flä-
che einen hohen Sauerstoffgehalt aufwies (Bild 3. 73d). Die Dicke der oxidischen Deckschicht-
bereiche betrug ca. 60 nm (Bild 3. 731). 











. -. ~ 
........ ;.; ............ -.................. -...... -.. ~.:. .. -·· 
2 4 6 8 10 
Sputtertiete, nm 
107 
........ .. .... .. 
,0_ 
'""' ........ .. 
20 '. . .. c . ···· ........ . 
< .. ". 0 .......... , ... 
0 
." 0 .... ., 0 - .... - • - • -·:·:.·:·:-:•:.::· 
20 40 60 80 100 120 
Sputtertiete, nm 
Bild 3.73: SE-Bilder (a, b) der Verschleißflächen eines Ni-Probenpaares nach einem Versuch 
mit Zugabe von dest. Wasser in die Kontaktzone und c), d) Verteilungsbilder des 
Elementes 0 nach c) 1 0 nm bzw. d) 15 nm Abtrag sowie e ), f) AES-Tiefenprofile 
für a), c), e) Stift und b), d), f) Scheibe. 
Paarung Ti/Ti, F N = 60 mN, VR = 2 mmls, RF = 90%: 
Nach Versuchen in feuchter Luft (RF = 90%) befanden sich auf dem Ti-Stift Deckschicht-
bereiche (Bild 3.74a), die im Sauerstoffverteilungsbild (Bild 3.74b) nach 15 nm Abtrag deut-
lich eine Oxidation zeigten. Daneben war gefurchtes Grundmaterial sichtbar, das in 15 nm 
Tiefe keinen Sauerstoffgehalt mehr aufwies. Die nach 15 nm Abtrag für die Deckschicht-
bereiche aus dem Peakhöhenverhältnis Tiu zu 0 von 1 zu 2,0 berechnete Stöchiometrie von 
Ti02,6 wies auf einen hohen Gehalt an Hydroxidionen in diesen Partikelagglomeraten hin 
(Bild 3.74c). Noch in 600 nm Tiefe konnte ein Peakhöhenverhältnis von 1 zu 1,44 nachgewie-
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sen werden, das einer Stöchiometrie von Ti01,86 oder einem hydrierten Ti02-x-Suboxid ent-
sprach (Bild 3.74d). 
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Bild 3.74: SE-Bild (a) der Verschleißfläche eines Ti-Stiftes nach einem Versuch mit 
RF = 90% und b) Verteilungsbild des Elementes 0 sowie zugehörige c ), d) AES-
Spektren nach c) 15 nm und d) 600 nm Abtrag. 
3.3.2.4 Hochvakuum 
Paarung Ni/Ni, F N = 60 mN, VR = 2 mmls, RF = 0% (Hochvakuum): 
Bild 3.75a zeigt eine SE-Aufnahme der bei einem tribologischen Versuch im Hochvakuum 
gebildeten Verschleißfläche eines Ni-Stiftes. An der Oberfläche wurde bis ca. 1 nm Tiefe ein 
sehr geringer Sauerstoffgehalt mit Anteilen von Kohlenstoff festgestellt (Bild 3.75d). Nach 
10 nm Abtrag war metallisches Ni mit wenig C im AES-Spektrum sichtbar (Bild 3.75c). Das 
Sauerstoffverteilungsbild (Bild 3.75b) verdeutlicht, daß diese punktuell gewonnenen Meßer-
gebnisse über die gesamte Kontaktfläche Gültigkeit besaßen. 
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Bild 3.75: SE-Bild (a) der Verschleißfläche eines Ni-Stiftes nach einem Versuch im Hoch-
vakuum (RF = 0%) und b) Verteilungsbild des Elementes 0 sowie c) AES-
Spektrum nach 10 nm Abtrag und d) AES-Tiefenprofil 
Paarung Ti/Ti, F N = 60 mN, VR = 2 mmls, RF = 0% (Hochvakuum): 
Nach Versuchen im Hochvakuum waren auf den Kontaktflächen von Stift und Scheibe der 
Ti/Ti-Paarung großflächige metallische Anteile sichtbar. Das in Bild 3.76b exemplarisch für 
die Stiftverschleißfläche (Bild 3.76a) dargestellte Sauersto:ffinap zeigt, daß nach 15 nm Abtrag 
neben diesem metallischen Grundmaterial ohne Sauerstoffgehalt (Bild 3.76c) an den Rändern 
einzelner metallischer Schuppen aus dem Peakhöhenverhältnis Tiu zu 0 von 1 zu 0,45 ein Ti-
Suboxid der Stöchiometrie Ti00,6 mit Anteilen von Kohlenstoff nachgewiesen werden konnte 
(Bild 3.76d). 
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Bild 3.76: SE-Bild (a) der Verschleißfläche eines Ti-Stiftes nach einem Versuch im Hoch-
vakuum (RF = 0%) und b) Verteilungsbild des Elementes 0 sowie c), d) AES-
Tiefenprofile nach 15 nm Abtrag. 
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4 Diskussion 
4.1 Gefüge, Oxidschichten und mechanische Eigenschaften 
Zum Verständnis der im Rahmen dieser Arbeit erhaltenen Ergebnisse der tribologischen Unter-
suchungen war die Kenntnis relevanter Eigenschaften der Oberflächen und Grundmaterialien 
der Versuchspaarungen notwendig. Eine Charakterisierung der Versuchsmaterialien hinsicht-
lich der Gefiige, der elastisch-plastischen Eigenschaften und der Oberflächenchemie zeigte 
signifikante Unterschiede auf. 
Die mittlere Komgröße dK der fiir die Stiftproben verwendeten Drahtmaterialien betrug fiir 
die NiTi-Legierung ca. 3 11m und fiir reines Ni ca. 1,5 11m (Bild 3.1). Demgegenüber besaßen 
die zur Herstellung der Scheiben verwendeten Blechmaterialien mit dK = 15 11m (NiTi) bzw. 
25 11m (Ni) um ca. 20% (NiTi) bzw. 6% (Ni) höhere Komgrößen. Die Mikrohärte HV0,005 
der Drähte war mit 385 (NiTi) bzw. 240 HV0,005 (Ni) im Vergleich zu den Blechen mit 336 
(NiTi) bzw. 170 HV0,005 (Ni) um ca. 15% (NiTi) bzw. 40% (Ni) höher (Bild 3.5). Die Ti-
Drähte waren im Gegensatz dazu mit einer mittleren Komgröße von 10 bis 15 11m um ca. den 
Faktor 50 grobkörniger als die Bleche mit dK = 0,2 bis 1 11m und wiesen mit 185 HV0,005 
(Draht) gegenüber 207 HV0,005 (Blech) eine um ca. 10% geringere Härte auf. Diese Ergeb-
nisse zeigten eine gute Korrelation mit der Hall-Petch-Gleichung [205], nach der in metalli-
schen Werkstoffen der Fließdruck bzw. die Härte mit abnehmender Komgröße zunimmt: 
+ * d -1/2 py=pyo c · K 
mit py : Fließdruck ~ Härte 
c* : Materialspezifische Konstante 
dK : Komgröße 
(17) 
Die sehr kleine Komgröße der Ti-Scheiben von unter 1 11m ist auf den Herstellungsprozeß der 
Bleche zurückzufiihren. In [206] wurde gezeigt, daß Gefiige mit Komgrößen von unter 1 11m 
in reinem Ti durch starke plastische Deformation bei Temperaturen unterhalb 0,5·Ts (Ts: 
Schmelztemperatur) entstehen, wie sie z.B. beim Kaltwalzen der Ti-Bleche auftreten. Nach 
einer Verformung grobkristalliner Ti-Proben (dK ~ 150 11m) um etwa 75% wurden bei Tempe-
raturen unter 500°C Komgrößen von ca. 200 nm bestimmt [206]. 
Die Gefiigeaufuahmen der Ti-Drahtmaterialien verdeutlichten die hohe Neigung des Ti zur 
Zwillingsbildung. In den TEM-Aufuahmen wurde eine starke Wechselwirkung von Ver-
setzungen mit den Zwillingsgrenzen beobachtet (Bild 3.4). Die Zwillingsgrößen mit Längen 
entsprechend der Komgröße und Breiten von 0,5 bis 1 11m stimmten annähernd mit der in 
[206] angegebenen Größe fiir Verformungszwillinge in Titan überein. 
Die Gefiigeaufuahmen der NiTi-Bleche und Drähte zeigten innerhalb der Körner martensitähn-
liche Lattenstrukturen (Bild 3.2). Da die Legierung bei Raumtemperatur rein austenitisch 
vorliegen sollte und die elastischen Eigenschaften von NiTi-Legierungen empfmdlich vom 
Umwandlungsverhalten Austenit-Martensit abhängen, wurden diese Strukturen im TEM unter-
sucht. Als Ergebnis wurde eine rein austenitische Matrix ohne Martensitanteile bestätigt. Unter 
Berücksichtigung des Herstellungsprozesses der NiTi-Bleche und Drähte kann davon ausge-
gangen werden, daß es sich bei diesem "Geist-Martensit" [207] um Rückstände während des 
112 4.1 Gefilge, Oxidschichten und mechanische Eigenschaften 
Herstellungsprozesses gebildeter Martensitlatten handelte. Da die Martensitlatten vermutlich 
als strukturelle Hindernisse fiir die Versetzungsbewegung wirkten, kam es zu einem V er-
setzungsaufstau und bei der anschließenden Wärmebehandlung zur Erholung und Subkornbil-
dung am Ort der früheren Martensitlatten, wodurch die bereits lichtoptisch erkennbaren 
Streifen entstanden. Derartige streifenformige Strukturen in einer rein austenitischen Matrix 
wurden auch von anderen Autoren [207] in kaltgewalzten NiTi-Proben beobachtet. 
Nach der Probenpräparation wiesen alle Versuchsmaterialien eine wenige nm dünne Oxid-
schicht an der Oberfläche auf, deren Sauerstoffgehalt in der Tiefe abnahm. 
Für die NiTi-Legierung wurde eine Oxidschichtdicke von 1 bis 2 nm gemessen (Bild 3.13). 
Neben Ti02 und Ti-Suboxiden der Art TiOx mit Titanwertigkeiten zwischen 0 und 4 wurde ein 
(Ni,Ti)-Oxid oder NiO bzw. Nb03 nachgewiesen (Bild 3.14). Zusätzlich befanden sich adsor-
bierte Wassermoleküle oder Hydroxide sowie Kohlenwasserstoffe auf der Oberfläche. Eine 
hohe Kohlenstoffkonzentration auf oxidierten NiTi-Oberflächen wurde auch in [65] gefunden 
und ist aufgrund der durch die Laborluft bedingten, allgegenwärtigen Kohlenwasser-
stoffkontamination auch verständlich. Das Vorliegen von Ni bzw. Ni-Oxid auf NiTi-
Oberflächen, die bei Raumtemperatur oxidiert wurden, konnte auch in [208] nachgewiesen 
werden. Dort wurde zwar eine bevorzugte Oxidation des Ti festgestellt, jedoch fanden sich 
neben Ti02 und TiOx auch Anteile von NiO und metallischem Ni auf der Oberfläche der oxi-
dierten Probe. Erst bei Temperaturen von 450°C wurde unter einer oberflächlichen Schicht aus 
Ti02 und NiO eine reine Ti02-Schicht und darunter eine Ni-reiche Schicht gefunden. Eine Ni-
reiche Schicht unterhalb von Oxidschichten wurde auch von anderen Autoren in statischen 
Oxidationsexperimenten an NiTi gefunden und durch eine Diffusion der Ti-Atome zur Oberflä-
che erklärt [209, 210]. Diese Beobachtungen können durch eigene Oxidationsexperimente bei 
600°C bestätigt werden, bei denen sich nach einer Stunde eine ca. 400 nm dicke Ti02-Schicht 
und darunter eine ca. 300 nm dicke, Ni-reiche, metallische Schicht gebildet hatte. 
Auch die Dicke der auf den Ni-Proben gebildeten Oxidschicht betrug ca. 1 bis 2 nm 
(Bild 3.15a) und ist mit in anderen Arbeiten angegebenen Werten vergleichbar [211]. Aufgrund 
der Ergebnisse von [211, 212] wird davon ausgegangen, daß es sich dabei um eine dünne NiO-
Schicht handelte, die aus einzelnen Oxidinseln bestand. In [212] wurde berichtet, daß bei Tem-
peraturen nahe Raumtemperatur eine Oxidation des Nickels zu NiO durch Sauerstoffchemi-
sorption, Bildung und Koaleszenz von Oxidkeimen und Oxidschichtwachstum geschieht. 
Auf den Ti-Proben befand sich eine ca. 2 bis 5 nm dicke Oxidschicht, die oberflächlich eine 
Stöchiometrie von Ti02 aufwies und in der Tiefe aus Ti-Suboxiden bestand (Bild 3.15b). Die 
im Vergleich zu den auf NiTi und Ni nach gleicher Zeitdauer um den Faktor 2 dickere Oxid-
schicht war ein Hinweis auf die schnelle Oxidationskinetik des Ti-Materials. Untersuchungen 
zum Oxidationsverhalten von reinem Titan [112, 213] haben gezeigt, daß die statische Oxida-
tion innerhalb von wenigen ms mit einer geringen Aktivierungsenergie von ca. 186,4 kJ/mol 
erfolgt (parabolische Oxidation). Nach ca. 10 Stunden war auf unverformten Ti-Oberflächen 
eine passivierend wirkende Primäroxidschicht mit ca. 3 nm Dicke aufgewachsen [112, 213]. 
Als Folge der schnellen Oxidation kam es bereits während der Probenpräparation zur Entste-
hung von parallel zur Walzrichtung orientierten Oxidinseln auf den Oberflächen, die vom Farb-
ätzmittel nicht angegriffen wurden und lichtoptisch auf den geätzten Ti-Scheiben als schlieren-
formige weiße Bereiche erkennbar waren (Bild 3.1e). 
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Vergleichende Untersuchungen der elastisch-plastischen Eigenschaften zeigten in Abhängig-
keit von der aufgebrachten Normalkraft deutliche Unterschiede zwischen den Versuchsmate-
rialien auf. Wurde ein Vickersdiamant als Indenter eingesetzt, so wurde nach dem Last-
Eindringtiefe-Verfahren bei einer maximalen Normalkraft von 60 mN ein E-Modul von ca. 
63 GPa fiir NiTi, von 191 GPa fiir Ni und von 120 GPa fiir Ti bestimmt (Bild 3.8a). Die Her-
stellerangaben betrugen 70, 200 und 120 GPa. Die Abweichungen fiir das NiTi-Material sind 
vermutlich auf eine spannungsinduzierte Martensitbildung während der Belastung zurückzu-
:fiihren, durch die eine Mischung von Austenit und Martensit im belasteten Probenvolumen 
vorlag. Da der E-Modul des Martensits ca. 40 GPa beträgt [180], lag somit der gemessene 
Wert um ca. 10% unter dem E-Modul des Austenits. Die unterschiedlichen elastischen Eigen-
schaften spiegelten sich auch in den nach Entlastung zurückbleibenden plastischen Energiean-
teilen wider, die in der Reihenfolge NiTi, Ti, Ni deutlich zunahmen (Bild 3.8d). Während Ni 
ein annähernd ideal plastisches Verhalten aufwies (Bild 4.1a), verhielten sich die NiTi- und Ti-
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Bild 4.1: Schematische Darstellung der Kraft-Eindringtiefe-Kurven fiir a) ideal plastisches, 
b) elasteplastisches und c) ideal elastisches Materialver halten. 
Aufgrund der fiir pyramidenformige Eindringkörper geometrischen Ähnlichkeit der zur Be-
rechnung der Härte herangezogenen projizierten Kontaktflächen sollten die Härtewerte unab-
hängig von der Eindruckgröße sein [214, 215]. Während Vickers- und Universalhärte fiir NiTi 
und Ti nur wenig von der maximalen Normalkraft abhingen, zeigte die Ni-Scheibe jedoch, wie 
bereits bei den Mikrohärtemessungen, einen deutlichen Härteabfall mit steigender maximaler 
Normalkraft (Bild 3.8b, c). Ein Vergleich der maximalen Eindringtiefen des Indenters sowie 
des Verlaufes der plastischen Härte über der Eindringtiefe (Bild 3. 7) verdeutlichte, daß diese 
Abhängigkeit auf eine um den Faktor 3 bis 4 höhere Härte der oberflächennahen Bereiche im 
Vergleich zum Ni-Grundmaterial zurückzufuhren war. Erst bei einer Eindringtiefe von ca. 
6 Jlm wurde eine konstante Härte gemessen, die mit der im Kleinlastprüfgerät bei gleicher Be-
lastung bestimmten Mikrohärte von ca. 100 HV0,1 übereinstimmte. Messungen anderer Auto-
ren [214, 215], bei denen die Mikrohärte von reinem Ni nach dem Last-Eindringtiefe-
Verfahren in Abhängigkeit von der Eindringtiefe bestimmt wurde, bestätigen die erhaltenen 
Werte. Als Ursache wurde neben dem mit abnehmender Eindringtiefe zunehmenden Einfluß 
von Oxidschichten und Verformungsschichten eine hohe lokale Kaltverfestigung kleiner bean-
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spruchter Probenvolumina diskutiert. Voraussetzung für diese Korrelation ist eine korrekte 
Kalibrierung der Indenterflächenfunktion, die Abweichungen der Indentergeometrie von der 
vorgegebenen Geometrie wie Abplattungen und Dachkanten berücksichtigt [187, 190, 216], 
sowie geringe MaterialaufWölbungen oder Einziehungen am Eindruckrand [190, 191]. Obige 
Erklärung ist konsistent mit den Ergebnissen der Messungen an Ti und NiTi. Da das Ti-
Blechmaterial aufgrund seiner Komgröße von unter 1 ~m nur wenig kaltverfestigte [216] und 
für die superelastische NiTi-Legierung erst nach vollständiger SIM-Bildung eine Kaltverfesti-
gung des Martensits möglich war, nahm die Härtezunahme der Oberflächen in der Reihenfolge 
Ni, Ti, NiTi deutlich ab. 
Wurden die Messungen mit einer Diamantkugel als Indenter durchgeführt, so wurden auf-
grund der geringen Eindringtiefen nur die oberflächennahen Bereiche beansprucht. Im Ver-
gleich zu den Messungen mit einer Vickerspyramide aufgetretene Unterschiede in den 
berechneten E-Moduln und Härtekenngrößen sind zum einen auf den höheren Einfluß der na-
türlichen Oxidschichten und durch die Probenpräparation veränderter Oberflächenbereiche 
zurückzuführen [214]. Zum anderen werden durch einen kugelfOrmigen Indenter andere Span-
nungszustände in der Probenoberfläche erzeugt als durch eine spitze Pyramide, so daß die er-
haltenen Kenngrößen prinzipiell nicht vergleichbar sind. Zudem können Abweichungen von der 
Kugelgeometrie, die nicht exakt korrigiert wurden, bei geringen Eindringtiefen die errechneten 
Härtewerte und -verläufe stark verfälschen. 
Aufgrund der größeren Kontaktfläche des Kugelindenters wurde die maximale Hertzsehe Pres-
sung den zu Beginn der tribologischen Versuche vorliegenden Pressungen (Tab. 3.2) angenä-
hert. Eine Belastung mit Fmax = 10 bzw. 60 mN im Eindringversuch entsprach dabei FN = 20 
bzw. 100 mN zu Beginn des tribologischen Versuches. Die maximale Eindringtiefe bei klein-
ster Belastung Fmax = 10 mN lag mit ca. 30 nm allerdings unter der maximalen Raubtiefe der 
Probenoberflächen von 40 nm, so daß hier vermutlich nur die Rauheitsspitzen durch den Inden-
ter beansprucht wurden und diese Messungen keine reproduzierbaren Werte lieferten. In [217] 
wird eine kritische Eindringtiefe, unterhalb der sinnvolle Messungen fraglich sind, mit ca. 
100 nm bei einem Ra-Wert der zu prüfenden Probenoberfläche von ca. 5 nm angegeben. 
Mit steigender maximaler Normalkraft wurde deutlich, daß aufgrund der Superelastizität der 
NiTi-Legierung im gesamten Kraftbereich die minimale Eindringtiefe, also die plastische Ver-
formung nach Entlasten, nahezu Null war (Bild 3.9) und somit ein ideal elastisches Verhalten 
(Bild 4.1c) vorlag. Ein bei Fmax = 1000 mN berechneter "plastischer" Energieanteil von 8% 
(Bild 3.1ld) war auf eine Umwandlungshysterese bei der SIM-Bildung zurückzuführen. Als 
Folge des mit zunehmender Normalkraft steigenden Anteils an SIM im beanspruchten Volu-
men wurde eine Abnahme des E-Moduls beobachtet (Bild 3.11a). Die Ti-Probe zeigte bei stati-
scher Belastung durch den Kugelindenter ebenfalls geringe plastische Energieanteile und einen 
im Vergleich zu NiTi nur wenig höheren E-Modul. Dagegen wurden für die Ni-Probe die 
höchsten Energieanteile in plastischen Vorgängen umgesetzt. Auch der E-Modullag deutlich 
über den für NiTi und Ni bestimmten Werten. 
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4.2 Tribologische Eigenschaften 
Tribologische Eigenschaften in oxidierender Atmosphäre 
Die Untersuchungen haben gezeigt, daß die Reibungs- und Verschleißeigenschaften der Ver-
suchsmaterialien sowohl von der aufgebrachten Normalkraft, als auch von der Gleitge-
schwindigkeit und dem Umgebungsmedium abhingen. 
Einfluß der Belastung 
Zu Beginn der tribologischen Versuche lag aufgrund der balligen Stiftkontaktfläche ein Punkt-
kontakt vor, der durch die maximale Hertzsehe Pressung eines halbkugelformigen Gegenkör-
pers auf einem ebenen Grundkörper entsprechend Gl. (1 0) beschrieben werden kann. Da die E-
Moduln der untersuchten Materialien (Tab. 2.2) deutlich voneinander abweichen und somit bei 
gleicher Normalkraft zu Versuchsbeginn stark unterschiedliche max. Hertzsehe Pressungen 
erreicht wurden (Tab. 3.2), ist in Bild 4.2 die Reibungszahl im Einlaufbereich f.lEB aus 
Bild 3.17a in Abhängigkeit von der maximalen Hertzsehen Pressung bei Versuchsbeginn Pmax 
dargestellt. Für die Paarungen Ni/Ni und Ti/Ti wurden zusätzlich Versuche bei kleinerer Nor-
malkraft FN < 20 mN und damit geringerer anfanglieber Hertzscher Pressung durchgeführt, die 
Reibungszahl im Einlaufbereich bestimmt und in Bild 4.2 eingefügt. 
Für die Paarung NiTi!NiTi spiegelte die erhaltene Kurve das bereits in Bild 3.17a erkennbare 
Hoch-Tieflagen-Verhalten wider, wobei die kritische Pressung für den Übergang von niedrigen 
Reibungszahlen von f.lEB ~ 0,25 zu hohen Werten von f.lEB > 0,8 unter den gewählten Ver-
suchsbedingungen ca. 400 MPa betrug (Bild 4.2). Für die Paarung Ni/Ni wurden aufgrunddes 
hohen E-Moduls (Tab. 2.2) insgesamt höhere maximale Pressungen bei Versuchsbeginn er-
reicht als bei NiTi!NiTi und Ti/Ti. Die Reibungszahlen im Einlaufbereich waren unter den ge-
wählten Versuchsbedingungen nahezu unabhängig von der anfangliehen Hertzsehen Pressung 
und betrugen ca. f.lEB = 0,85. Für die Paarung Ti/Ti wurde mit steigender Pressung eine leicht 
fallende Tendenz von f.lEB ~ 0,75 bei Pmax = 280 MPa auf !lEB~ 0,6 bei Pmax = 750 MPa gefun-
den. Während bei Pressungen von 350 MPa < Pmax < 400 MPa im Vergleich der drei Material-
paarungen NiTi!NiTi die niedrigsten und Ni/Ni die höchsten Reibungszahlen f.lEB aufwies, 
erreichte für 400 MPa ::;; Pmax < 550 MPa die Paarung NiTi!NiTi die höchsten und Ti/Ti die 
niedrigsten Reibungszahlen. 
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Bild 4.2: Reibungszahl im Einlaufbereich von NiTi!NiTi, Ni/Ni und Ti/Ti in Abhängigkeit von 
der zu Beginn der Versuche vorliegenden max. Hertzsehen Pressung (RF = 50%, 
VR = 2 mm/s). 
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Da sich bei auftretendem Verschleiß im hier gewählten System balliger Stift/Scheibe die Geo-
metrie der Stiftkontaktfläche änderte, sank mit zunehmender Versuchsdauer durch die Vergrö-
ßerung der scheinbaren Kontaktfläche die scheinbare Flächenpressung im Kontaktbereich 
stark ab. Um den Einfluß dieser zeitabhängigen Änderung der Flächenpressung im Kontaktbe-
reich auf das Verschleißverhalten zu überprüfen, ist in Bild 4.3 die momentane V erschleißin-
tensität, die sich aus der Steigung des linearen Verschleißbetrages in Abhängigkeit vom 
Gleitweg berechnet, über der momentanen scheinbaren Flächenpressung Ps = FN I A(s) fiir alle 
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Bild 4.3: Momentane Verschleißintensität dW1/ds aufgetragen über der momentanen scheinba-
ren Flächenpressung Ps fiir die Paarungen NiTi/NiTi, Ni/Ni und Ti/Ti bei Normal-
kräften von a) 20 mN, b) 60 mN und c) 100 mN (vR = 2 mm/s, RF =50%). 
Hierbei wurde die momentane, scheinbare Kontaktfläche A(s) aus dem wegabhängigen linearen 
Verschleißbetrag des Stiftes W1,p und dem Krümmungsradius rk des Stiftkopfes berechnet: 
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(18) 
mit A : momentane, scheinbare Kontaktfläche 
rK : Krümmungsradius des Stiftkopfes 
W1,P : wegabhängiger, linearer Verschleißbetrag des Stiftes 
Man erkennt (Bild 4.3a), daß für NiTi!NiTi bei FN = 20 mN trotz hoher scheinbarer Flächen-
pressung geringe Verschleißintensitäten gemessen wurden. Sowohl für die Paarung Ni/Ni, als 
auch für Ti/Ti traten deutlich höhere Verschleißintensitäten sogar bei kleineren scheinbaren 
Flächenpressungen auf. Während für Ti/Ti die Verschleißintensität mit sinkender Flächenpres-
sung, also zunehmender scheinbarer Kontaktfläche, auf niedrigere Werte absank, blieb für 
Ni/Ni die Verschleißintensität bei FN =20 mN auch bei kleinen Flächenpressungen vergleichs-
weise hoch. Bei einer Normalkraft von FN = 60 mN traten bei scheinbaren Flächenpressungen 
oberhalb von Ps = 3 MPa für NiTi!NiTi und Ti/Ti ähnliche und für Ni/Ni höhere Verschleißin-
tensitäten auf (Bild 4.3b ). Flächenpressungen > 3 MPa lagen in dem in Bild 2.4 definierten 
Einlaufbereich vor, der bis zu Gleitwegen von ca. 20 bis30m mit hohen Reibungszahlen und 
Verschleißintensitäten verbunden war. Für alle 3 Materialpaarungen nahm die Verschleißin-
tensität mit sinkender Flächenpressung deutlich ab, wobei die kritische Flächenpressung für den 
Übergang von hohen zu niedrigen Verschleißintensitäten für NiTi!NiTi bei etwa 3 MPa, für 
Ti/Ti bei 1,5 MPa und für Ni/Ni bei 1 MPa lag. Bei FN = 100 mN (Bild 4.3c) wurde der Über-
gang der Verschleißintensität von hohen zu niedrigen Werten bei scheinbaren Flächenpressun-
gen von etwa 0,5 MPa für Ni/Ni und 2 MPa für Ti/Ti gefunden. NiTi!NiTi zeigte bis zu 
Versuchsende und damit niedrigen Flächenpressungen von ca. 0,5 MPa keinen Übergang in 
eine V erschleißtieflage. 
Um eine aufNormalkraftund Gleitweg normierte Verschleißkenngröße zu erhalten, kann aus 
dem volumetrischen Verschleißbetrag W*v der Verschleißkoeffizient k berechnet werden als 
(19) 
mit W*v : volumetrischer Verschleißbetrag in mm3 
FN :Normalkraft in N 
s : Gleitweg in m 
Die Abhängigkeit dieser Kenngröße von der aufgebrachten Normalkraft ist in Bild 4.4 wieder-
gegeben. Für die Paarung NiTi!NiTi wurde unterhalb von FN = 60 mN ein Verschleißkoeffi-
zient von ca. 1·10-5 mm3/N·m bestimmt, der bei höheren Normalkräften nahezu linear bis auf 
5,5·104 mm3/N·m bei FN = 100 mN anstieg. Die Paarung Ni/Ni zeigte mit steigender Normal-
kraft eine annähernd exponentielle Zunahme des Verschleißkoeffizienten von ca. 
9·10"5 mm3/N·m bei FN = 20 mN auf ca. 2,6·10-3 mm3/N·m bei FN = 100 mN. Dagegen wurde 
für die Paarung Ti/Ti mit k = (1,7 ± 0,5)·10"3 mm3/N·m keine signifikante Abhängigkeit des 
VerschleißkoeffiZienten von der Normalkraft festgestellt. 
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Bild 4.4: Verschleißkoeffizient k aufgetragen über der Normalkraft FN für die Paarungen 
NiTi!NiTi, Ni/Ni und Ti/Ti (vR = 2 mm/s, RF =50%). 
Die Wechselwirkungsmechanismen, die für die gefundene Abhängigkeit der tribologischen 
Eigenschaften der Versuchspaarungen von der Belastung bestimmend waren, wurden durch 
eine Kombination der Ergebnisse der Rasterelektronenmikroskopie, der Mikrohärtemessungen 
und der Mikroanalytik deutlich. 
Zu Beginn der Versuche waren unabhängig von der Materialpaarung die Oberflächen mit 1 bis 
5 nm dicken Oxidschichten bedeckt. Die Ursache für das in Bild 4.3 erkennbare unterschied-
liche Verhalten der Versuchsmaterialien in Abhängigkeit von der anfänglichen, max. Hertz-
sehen Pressung ist in der Stabilität dieser Oxidschichten zu fmden. Wurde anfänglich eine 
kritische maximale Hertzsehe Pressung, z.B. für NiTi/NiTi von etwa Pmax = 400 MPa, nicht 
überschritten, so wurden zunächst Metall/Metall-Kontakte vermieden, wodurch sich niedrige 
Reibungszahlen einstellten. Während der Versuche fand kontinuierlich eine Tribooxidation 
der Kontaktflächen von Stift und Scheibe statt, wodurch adhäsive Kaltverschweißungen und 
damit Preßerscheinungen verhindert wurden (Bild 3.20a, b). Durch den Kontakt der oxidischen 
Flächen miteinander blieben die Reibungszahl und die lineare Verschleißintensität auch bei län-
gerer Versuchsdauer niedrig (Bild 3.16a). Durch AES wurde eine Oxidationstiefe auf der 
Spuroberfläche der Scheibe von ca. 10 nm und der Kontaktfläche am Stift von ca. 30 nm nach-
gewiesen (Bilder 3.54 und 3.55). Die Mikrohärte der Oxidschicht auf dem Stift von ca. 
600 HV0,005 (Tab. 3.3) entsprach dem in der Literatur für die Härte von Ti02 angegebenen 
Wert. Sowohl die auf Stift und Scheibe gebildeten Oxidschichten, als auch die am Spurrand 
sichtbaren, feinen Verschleißpartikel wiesen jedoch an der Oberfläche neben Ti und 0 deutli-
che Anteile an Ni auf, so daß es sich hier um ein (Ni,Ti)-Oxid oder um nebeneinander vorlie-
gende Ni- und Ti-Oxide, vermutlich Ti02 und NiO, handelte. Mit zunehmender Tiefe nahm der 
Sauerstoffgehalt der Oxidschichten ab. Nach Abtrag der oxidischenSchichten wurde auf den 
Kontaktflächen eine Ti-Verarmung bei gleichzeitiger Ni-Anreicherung nachgewiesen. Die Ab-
riebpartikel besaßen vermutlich einen aus metallischem NiTi bestehenden Kern. 
Bedingt durch die unterschiedlichen E-Moduln der untersuchten Materialien wurden bei den 
Paarungen Ni/Ni und Ti/Ti schon bei niedrigen Normalkräften von 10 mN anfängliche max. 
Hertzsehe Pressungen erreicht (Bild 4.2), die im Einlaufbereich zu einem Versagen der natürli-
chen Oxidschichten in der Kontaktfläche führten. Für die Paarung NiTi!NiTi wurde dagegen 
erst bei Normalkräften über 55 mN bzw. Hertzsehen Pressungen über 400 MPa ein Durchbre-
chen der natürlichen Oxidschicht beobachtet (Bild 4.2). 
4.2 Tribelogische Eigenschaften 119 
Bild 4.5: REM-Aufuahmen der Verschleißspuren der Paarungen a), b) NiTi!NiTi, c), d) Ni/Ni 
sowie e), f) Ti/Ti für a), c), e) Stift und b), d), f) Scheibe nach Abbruchversuchen 
mit FN = 80 mN, RF =50%, VR = 2 mm/s und s = 10m an Luft. 
Als Folge des Versagens der natürlichen Oxidschichten wurden bei allen drei Paarungen durch 
den auftretenden Metall/Metall-Kontakt anfänglich hohe Reibungszahlen mit starken 
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Schwankungen und hohe Verschleißintensitäten gemessen (Bild 3.16). In diesem Versuchssta-
dium waren Adhäsion und Abrasion die bestimmenden Verschleißmechanismen. 
Bild 4.5 zeigt REM-Aufnahmen der Verschleißflächen für selbstgepaartes NiTi, Ni und Ti 
nach Abbruchversuchen in diesem Einlaufbereich mit hohen Reibungszahlen und V er-
schleißintensitäten, der für alle drei untersuchten Materialpaarungen z.B. bei FN = 80 mN, 
VR = 2 rnrnls, RF =50% und s =10m gegeben war. Für die drei Paarungen waren sowohl auf 
der Stiftkontaktfläche, als auch auf der Verschleißspur der Scheibe metallische Kontaktflächen 
mit Furchen, Schuppen und losen Verschleißpartikeln sichtbar. Aufgrund der im Vergleich zu 
den Grundmaterialien zwei- bis dreimal höheren Härte der Oxide von ca. 400 HV (NiO) bis 
600 HV (Ti02) [93] kam es bei allen drei Materialien durch die losen, oxidischen Verschleiß-
partikel zu einer Furchung der metallischen Kontaktflächen, verbunden mit hohen· Reibungs-
zahlen. Die Anzahl der Abriebpartikel sowie die Furchung der Oberfläche nahm in der 
Reihenfolge NiTi!NiTi, Ti/Ti, Ni/Ni deutlich zu. Die Mikrohärte der metallischen Grundmate-
rialien war auf dem Stift um ca. 15 (NiTi) bzw. 60% (Ni, Ti) und auf der Scheibe um ca. 25 
(NiTi, Ti) bzw. 75% (Ni) gegenüber dem unverformten Material erhöht (Tab. 3.3 bis 3.5). Die 
deutlich geringere Härtezunahme der Ti-Scheibe im Vergleich zum Ti-Stift kann nach [206] 
auf die geringe Komgröße des Scheibenmaterials von unter 1 Jlm zurückgeführt werden und 
führte zu einem im Vergleich zum Ti-Stift weitaus höheren volumetrischen Verschleißbetrag 
der Scheibe (Bild 3.19). 
Mit zunehmender Versuchsdauer wurden bei Belastungen entsprechend den anfänglichen max. 
Hertzsehen Pressungen zwischen 400 und 500 MPa für NiTi!NiTi und über 280 MPa für Ti/Ti 
bzw. 350 MPa für Ni/Ni die entstehenden, oxidierten Verschleißteilchen zu Deckschichten 
kompaktiert (Bilder 3.21b bis d, 3.23b und 3.25), deren Dicke zwischen ca. 20 nm für NiTi 
und bis zu 1200 nm für Ti variierte. Die hierdurch verminderte Zahlloser Verschleißteilchen 
führte zu abnehmender Abrasion und gleichzeitig wurde die Adhäsion aufgrund der oxidischen 
Oberfläche der Deckschichten vermindert [ 166], so daß die Reibungszahlen, die Reibungszahl-
schwankungenund die Verschleißintensitäten abnahmen (Bilder 3.16 und 4.3). Diese tribolo-
gischen Wechselwirkungsmechanismen mit niedrigen Reibungszahlen im stationären Bereich 
wurden für NiTi!NiTi bei Normalkräften zwischen 55 und 90 mN, für Ti/Ti von 20 bis 60 mN 
und für Ni/Ni von 20 bis 100 mN gemessen. Der Gleitweg, bei dem der Übergang vom Ein-
lauf- in den stationären Bereich auftrat, wurde als ,,kritischer Weg" definiert (vgl. Bild 2.4). 
Bei den Paarungen NiTi/NiTi und Ti!fi wurden die Reibungszahlen im stationären Bereich 
(vgl. Bild 2.4) durch den Kontakt der Ti-Oxid-haltigen Oberflächen der Schichtbereiche auf 
Stift und Scheibe bestimmt und lagen daher auf einem ähnlichen Niveau (Bild 3.17b). 
AES-Messungen zeigten, daß die Ti-Stiftkontaktflächen nach Versuchsende, d.h. nach 100m 
Gleitweg, mit 50 bis 200 nm dicken, aus kompaktierten Verschleißteilchen bestehenden Deck-
schichten versehen waren, die unmittelbar an der Oberfläche aus Ti02 neben Karboxiden oder 
einem hydrierten Ti02 und darunter aus TiO oder einem Suboxid bestanden (Bild 3.65). Diese 
Ergebnisse zeigen eine gute Übereinstimmung mit den Arbeiten [100, 103, 170, 213], in denen 
bei einer Tribooxidation des Ti auf den Kontaktflächen und im Abrieb hauptsächlich TiO oder 
Th03 gefunden wurde. Auch auf den Oberflächen der auf den NiTi-Stiften gebildeten Deck-
schichten wurde durch AES und ESCA Ti02 nachgewiesen (Bilder 3.56 und. 3.58). Die Stift-
Deckschichten befanden sich in Kontakt mit ca. 10 nm dicken, suboxidischen Schichtinseln auf 
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der Scheibe, die ebenfalls aus agglomerierten Verschleißpartikeln bestanden (Bilder 3. 57, 3. 59 
und 3.66). Auf den Deckschichten der NiTi-Stifte und-scheibenbefanden sich zusätzlich zum 
Ti-Oxid jedoch Anteile an Ni-Oxid. Die Anwesenheit eines Ni-Titanates war aufgrund der ho-
hen Streuung der Literaturwerte fiir die ESCA-Bindungsenergien nicht auszuschließen. 
Die Mikrohärte der Schichtbereiche war mit ca. 600 HV0,005 auf den NiTi- und Ti-Stiften 
annähernd gleich, wobei fiir die Ti/Ti-Paarung mit im tribologischen Versuch zunehmender 
Normalkraft und damit steigender Dicke der Deckschichten ein Anstieg der Härtewerte be-
stimmt wurde (Tab. 3.3 und 3.5). Ursache hierfiir ist ein mit zunehmender Dicke der Deck-
schicht abnehmender Einfluß des Grundmaterials auf die Härtewerte. 
Während in diesem Belastungsbereich die Deckschichten fiir die Paarungen NiTi/NiTi und 
Ti/Ti bis zum Versuchsende stabil blieben, entstanden bei der Ni/Ni-Paarung fiir FN < 35 mN 
bzw. Pmax < 740 MPa im weiteren Versuchsverlauf durch die Scherbeanspruchung Risse in 
dieser Schicht, die zum Abplatzen fiihrten. Die entstehenden Bruchstücke, die aus einem Ni-
Suboxid der Art Ni0o,9 bestanden, fiihrten aufgrund ihrer Härte von ca. 400 HV zu erhöhter 
Abrasion und die metallische Stiftkontaktfläche zu zunehmender Adhäsion (Bilder 3.61 und 
3.62), wodurch hohe Reibungszahlen und eine hohe Verschleißintensität bis zum Versuchsende 
resultierten (Bild 3.16c, d). 
Erst bei höheren Belastungen FN ~ 35 mN bzw. Pmax ~ 740 MPa konnten bei der Paarung Ni/Ni 
auf dem Stift stabile Deckschichten gebildet werden, die einen Übergang der Verschleißintensi-
tät in eine Tieflage bewirkten (Bild 4.3b, c). An der Oberfläche wiesen diese oxidischen Deck-
schichten eine Stöchiometrie von Ni01,2 bzw. von NiO mit Anteilen von Karboxiden auf, 
wobei der Sauerstoffgehalt in der Tiefe zu einem Suboxid abnahm (Bild 3.63). Der Kontakt 
erfolgte mit hervorstehenden Deckschichtbereichen auf der Scheibe, die an der Oberfläche eine 
Stöchiometrie von Ni01•3s besaßen und darunter aus stöchiometrischem NiO bestanden 
(Bild 3.64). Mit steigender Normalkraft zeigte die Reibungszahl im stationären Bereich durch 
die zunehmende Kompaktierung und Glättung der Schichten eine fallende Tendenz 
(Bild 3.17b ). 
Die Paarung Ti/Ti zeigte im Gegensatz zu NiTi!NiTi und Ni/Ni bei Normalkräften über 
FN = 65 mN entsprechend Pmax = 670 MPa nach dem anfänglichen Durchreiben der natürlichen, 
dünnen Oxidschichten und dem entstehenden Metall/Metall-Kontakt einen Übergang der mitt-
leren Reibungszahl zu höheren Werten (ca. 0,8) hin (Bild 3.16e). Zeitweise wurden deutliche 
Abnahmen zu niedrigeren Werten von ca. 0,6 beobachtet, die anhand der Verschleißkurve 
(Bild 3 .16f) mit einem Auftrag im Kontaktbereich korreliert werden konnten. Auch hier bilde-
ten sich aus kompaktierten, oxidischen Verschleißteilchen Deckschichten, die jedoch unter der 
tribologischen Beanspruchung wiederholt aufbrachen (Bild 3.25b). Aufgrund der hohen Härte 
der Bruchstücke von 600 HV (Tab. 3.5) kam es zu einer starken Furchung des weicheren 
Grundmaterials mit der Folge hoher Reibungszahlen und Verschleißintensitäten (Bild 4.3c). 
Nach Versuchsende fanden sich auf dem Stift ca. 1,2 Jlm dicke, suboxidische Schichtanteile 
aus kompaktiertem Abrieb (Bild 3.67). Die Spur der Scheibe bestand hauptsächlich aus metal-
lischem Grundmaterial, das mit oxidischen, abrasiv wirkenden Verschleißpartikeln übersät war 
und nur vereinzelt oxidische Schichtbereiche der Stöchiometrie Ti02 enthielt (Bild 3.68). Ein-
zelne verfestigte, metallische oder oberflächlich suboxidische Schuppen trugen zur Abrasion 
bei. 
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Im Gegensatz zu den selbstgepaarten reinen Metallen wurden für die NiTi/NiTi-Paarung bei 
maximalen Hertzsehen Pressungen oberhalb von 500 MPa (d.h. FN ;;:: 90 mN) keine Deck-
schichten mehr im Kontaktbereich gebildet. Lose, Ti-reiche und oxidische Verschleißpartikel 
führten zur intensiven Furchung der metallischen Stift- und Scheibenoberflächen (Bild 3.20e, f) 
und als Folge kam es während der gesamten Versuchsdauer zu hohen Reibungszahlen von ca. 
0,9 (Bild 3.16a) und konstant hoher Verschleißintensität (Bild 4.3c). Einzelne metallische 
Schuppen wurden durch wiederholtes Übergleiten auf Härtewerte von 650 bis 700 HVO,OOS 
kaltverfestigt (Tab. 3.3) und trugen zur abrasiven Wechselwirkung bei. Die metallische Matrix 
war deutlich an Ti verarmt bei gleichzeitiger Ni-Anreicherung (Bild 3.60). 
Die Untersuchungen zur Normalkraftvariation zeigten den starken Einfluß tribooxidativ ge-
bildeter Oberflächenschichten sowohl auf die Reibungszahlen, als auch auf die Verschleißin-
tensitäten. Für die Paarung NiTi/NiTi wurde die Abhängigkeit der Reibungszahl vom 
Vorhandensein oxidischer Schichten im Kontaktbereich zusätzlich durch einen V ersuch mit 
rampenformiger Erhöhung und Verringerung der Normalkraft nachgewiesen (Bild 4.6). 
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Bild 4.6: Normalkraft (a) und b) Reibungszahl in Abhängigkeit vom Gleitweg bei Rampenver-
such mit selbstgepaartem NiTi sowie c ), d) Reibungszahl in Abhängigkeit von der 
Normalkraft für c) Belastungsrampe und d) Entlastungsrampe (vR = 2 mm!s, 
RF =50%, A = 2,3·10.6 mm2). 
Um Einflüsse der verschleißbedingten Änderung der scheinbaren Flächenpressung zu vermei-
den, wurde zuerst der Stift bei hoher Normalkraft verschlissen, bis sich eine annähernd kon-
stante scheinbare Kontaktfläche von A = 2,3·10-6 mm2 ergab. Im Anschluß daran wurden die 
Proben für 24 Stunden dekontaktiert, jedoch nicht ausgebaut, um eine Verkantung beim Wie-
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dereinbau zu verhindern. Anschließend wurde bei einer Gleitgeschwindigkeit von 2 mm/s an 
Luft mit einer Feuchte von RF =50% die Normalkraft von 20 mN bis 300 mN stufenweise in 
Schritten von 20 bzw. 50 mN erhöht, wobei eine Haltezeit von je 300 s entsprechend 0,6 m 
Gleitweg zur Einstellung eines stationären Zustandes eingehalten wurde (Bild 4.6a). Nachfol-
gend wurde in gleichen Schritten entlastet. Nach Erreichen der minimalen Kraft von 20 mN 
wurden Stift und Scheibe für 3 bzw. 18 Stunden dekantaktiert und anschließend für weitere 
300 s bei minimaler Normalkraft die Reibungszahl aufgezeichnet. 
Nach ca. 4 m Gleitweg, also im Bereich steigender Normalkraft, ging die Reibungszahl von 
niedrigen Werten J..l:::::! 0,2 zu hohen Werten J..l:::::! 0,9 über und blieb im Mittel bis zum Abschluß 
der Entlastung konstant (Bild 4.6b ). Die Darstellung über der Normalkraft (Bild 4.6c, d) ver-
deutlicht, daß dieser Übergang bei ca. 100 mN auftrat. Dieser im Vergleich zu den eigentlichen 
tribologischen Versuchen höhere Wert ist aufgrundder hier eingestellten größeren Kontaktflä-
che und somit geringeren scheinbaren Flächenpressung verständlich. Wurde nach 3 Stunden 
erneut mit FN = 20 mN belastet (Bild 4.6d), so wurden niedrigere Reibungszahlen von ca. 0,55 
gemessen. Erst nach erneuten 18 Stunden in kontaktlosem Zustand wurden durch die Ausbil-
dung einer ausreichend dicken Oxidschicht auf den Kontaktflächen während dieser Zeitdauer 
wieder die niedrigen Reibungszahlen von ca. 0,2 erreicht. 
Einfluß der Gleitgeschwindigkeit 
In Bild 4. 7 ist die momentane Verschleißintensität über der momentanen scheinbaren Flächen-
pressung für die untersuchten Materialpaarungen bei Gleitgeschwindigkeiten von 10 und 
50 mm!s aufgetragen. 
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Bild 4.7: Momentane Verschleißintensität dW1/ds aufgetragen über der momentanen scheinba-
ren Flächenpressung Ps für die Paarungen NiTi/NiTi, Ni/Ni und Ti/Ti bei Gleitge-
schwindigkeiten von a) 10 mm/s und b) 50 mm!s (FN = 60 mN, RF =50%). 
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Bild 4.7a verdeutlicht, daß bei einer Gleitgeschwindigkeit von VR = 10 mm/s für die Paarungen 
NiTi!NiTi und Ni/Ni die Verschleißintensität bei kritischen Flächenpressungen von 2,5 MPa 
(NiTi!NiTi) bzw. 1,5 MPa (Ni/Ni) zu niedrigen Werten absank. Dabei wurden während der 
gesamten Versuchsdauer für die Paarung Ni/Ni die höchsten Verschleißintensitäten erreicht. 
Für die Paarung Ti/Ti waren die im Einlaufbereich mit scheinbaren Flächenpressungen über 
50 MPa erreichten Verschleißintensitäten nahezu identisch mit den für die Paarung NiTi!NiTi 
gemessenen Werten. Mit sinkender scheinbarer Flächenpressung trat dagegen nur eine geringe 
Abnahme der Verschleißintensität auf. Bei hoher Gleitgeschwindigkeit von VR = 50 mmls 
(Bild 4. 7b) kam es nur für die Paarung Ni/Ni unterhalb von scheinbaren Flächenpressungen 
von ca. 2,5 MPa zu einem Abfall der Verschleißintensität aufniedrige Werte. Bei den Paarun-
gen NiTi!NiTi und Ti/Ti wurde nur ein geringes Absinken der Verschleißintensität mit abneh-
mender scheinbarer Flächenpressung beobachtet. Für die Paarung Ti/Ti wurde unterhalb von 
ca. Ps = 1,5 MPa mit einer Verschleißintensität von ca. 0,1 !J.m/m und für NiTi!NiTi unterhalb 
von Ps = 10,5 MPa mit 0,3 !J.rnlm bis zum Versuchsende verschlissen. 
Die Abhängigkeit des nach GI. (19) berechneten Verschleißkoeffizienten von der Gleitge-
schwindigkeit zeigt Bild 4.8. 
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Bild 4.8: Verschleißkoeffizient k aufgetragen über der Gleitgeschwindigkeit VR für die 
Paarungen NiTi!NiTi, Ni/Ni und Ti/Ti (FN = 2 mmls, RF =50%). 
Bis zu einer Geschwindigkeit von 10 mm/s wurde für die Paarung NiTi!NiTi ein konstanter 
Verschleißkoeffizient von ca. 1,8·104 mm3/N·m bestimmt, der deutlich unter den Werten für 
die Paarungen der reinen Metalle lag. Bei höheren Geschwindigkeiten stieg diese Kenngröße 
nahezu linear bis auf 1,1·10-3 mm3/N·m bei VR =50 mmls an. Für die Paarung Ni/Ni dagegen 
kam es bei einer Gleitgeschwindigkeit von VR = 10 mmls zu einem Übergang des Verschleiß-
koetfJZienten von hohen Werten k = (6,4 ± 0,2)·104 mm3/N·m auf niedrigere Werte, die mit 
k = (3,5 ± 0,5)·1 04 mm3/N·m bis zu der höchsten Geschwindigkeit von 50 mmls annähernd 
konstant blieben. Auch für selbstgepaartes Ti fiel der VerschleißkoetfJZient bei einer Ge-
schwindigkeit von 2 mm/s von ca. 1,73·10-3 mm3/N·m auf niedrigere Werte von 
1,56·10-3 mm3/N·m bei VR = 10 mm/s ab, stieg mit zunehmender Geschwindigkeitjedoch erneut 
bis auf 1,70·10-3 mm3/N·m bei VR =50 mmls an. 
Die wirkenden Verschleißmechanismen zu Beginn der V ersuche, also in dem in Bild 2.4 de-
finierten Einlautbereich, waren im untersuchten Geschwindigkeitsbereich für alle drei Mate-
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rialpaarungenmit den für die Versuche mit FN = 60 mN und VR = 2 mm/s bestimmten Mecha-
nismen identisch. Als Folge des Durchreihens der natürlichen Oxidschichten auf den Pro-
benoberflächenkam es zu Metall/Metall-Kontakt mit hohen Reibungszahlen (Bild 3.27a) und 
Verschleißintensitäten (Bild 4. 7). 
Die entstehenden Verschleißpartikel konnten sich für die Paarungen NiTi/NiTi und Ni/Ni bis 
zu einer Gleitgeschwindigkeit von 10 mm/s zu einer schützenden, oxidischen Deckschicht im 
Kontaktbereich verdichten (Bilder 3.21a, c und 3.33a, c), wodurch wie bei kleiner Geschwin-
digkeit von vR = 2 mm/s ein Übergang von Reibungszahl (Bild 3.27b) und Verschleißintensität 
(Bild 4. 7) in eine Tieflage bewirkt wurde. 
Für die Paarungen der reinen Metalle kam es jedoch bei Gleitgeschwindigkeiten von 
VR 2 20 mm/s für Ni/Ni sowie von VR 2 10 mm/s für Ti/Ti nach dem Einlaufbereich zu einem 
Übergang der mittleren Reibungszahl zu höheren Werten hin (Bild 3.26c, e). Ursache hierfür 
war ein Aufbrechen der aus kompaktierten Abriebpartikeln gebildeten oxidischen Deck-
schichten. Als Folge befanden sich viele lose Abriebpartikel und bis zu mehrere Jlm dicke, 
rauhe Abriebagglomerate im Kontaktbereich (Bilder 3.33b, d und 3.35). Dieses Verhalten ent-
sprach dem für die Ti/Ti-Paarung bei Versuchen mit hohen Normalkräften von FN 2 65 mN 
(Pmax 2 670 MPa) beobachteten Mechanismus. Das ständige "Durchwalken" der lockeren Par-
tikelagglomerate benötigte einen hohen Energieeintrag und bedingte somit hohe Reibungszah-
len im stationären Bereich (Bild 3.27b). Da der tribologische Kontakt und damit die 
Energiedissipation aufgrund der Dicke und Anzahl der gebildeten Partikelagglomerate (Bilder 
3.69 und 3.70) jedoch nur innerhalb dieser oxidischen Bereiche stattfand, wurde das darun-
terliegende metallische Grundmaterial vor Verschleiß geschützt. Als Folge wurden insbesonde-
re bei der Paarung Ni/Ni geringere Verschleißintensitäten erreicht als bei niedrigeren 
Geschwindigkeiten (Bild 4.7b). 
Im Gegensatz zu den reinen Metallen wurde bei der Paarung NiTi/NiTi mit steigender Gleitge-
schwindigkeit die Ausbildung einer schützenden Deckschicht verzögert, also zu höheren 
Gleitwegen hin verschoben (Bild 3.27d). Während bei 10 mm/s noch große Anteile der Stift-
kontaktfläche mit einer Deckschicht versehen waren und auf der Scheibe ebenfalls oxidische 
Deckschichtanteile gebildet wurden (Bild 3.21 a, c), wurde die Deckschichtbildung bei Ge-
schwindigkeiten über 35 mm/s, ähnlich wie bei hohen Belastungen (FN 2 90 mN bzw. 
Pmax 2 500 MPa), vollständig verhindert. Nach Versuchen mit der maximalen Geschwindigkeit 
von 50 mm/s fanden sich auf Stift und Scheibe rein metallische Kontaktflächen mit Furchen 
und metallischen Schuppen (Bild 3.2lb, d). Die entstehenden kaltverfestigten und oxidierten 
Verschleißpartikel führten zu einer intensiven abrasiven Beanspruchung der metallischen Stift-
und Scheibenoberflächen, so daß die Verschleißintensität bis zum V ersuchsende konstant hoch 
blieb (Bild 4.7b) und während der gesamten Versuchsdauer hohe Reibungszahlen von ca. 0,8 
gemessen wurden (Bild 3.26a). 
Einfluß der Umgebungsfeuchte 
In Bild 4.9 ist die momentane Verschleißintensität über der momentanen scheinbaren Flächen-
pressung für die untersuchten Materialpaarungen bei Versuchen mit relativen Luftfeuchten 
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Bild 4.9: Momentane Verschleißintensität dW1/ds aufgetragen über momentaner scheinbarer 
Flächenpressung Ps für die Paarungen NiTi!NiTi, Ni/Ni und Ti/Ti bei rel. Luftfeuch-
ten von a) 10% und b) 90% bzw. c) bei Zugabe von dest. Wasser in die Kontakt-
zone (FN = 60 mN, VR = 2 mm/s). 
Bei Feuchten von 10 bzw. 90% wurde für die Paarungen NiTi!NiTi und Ni/Ni mit sinkender 
scheinbarer Flächenpressung ein Übergang der momentanen Verschleißintensität in eine Tiefla-
ge gemessen (Bild 4.9a, b). Die kritische Flächenpressung für den Übergang lag im Falle der 
Versuche mit RF = 10% bei ca 9 MPa für NiTi!NiTi und ca 1 MPa für Ni/Ni sowie bei den 
Versuchen mit RF = 90% bei ca. 7 MPa (NiTi!NiTi) bzw. 3 MPa (Ni/Ni). In dest. Wasser da-
gegen (Bild 4.9c) sank die Verschleißintensität für selbstgepaartes NiTi und Ni bereits bei 
scheinbaren Flächenpressungen von ca. 20 bzw. 8 MPa aufniedrigere Werte ab. Die im statio-
nären Bereich erreichte Verschleißintensität von ca. 0,03 11mlm war für beide Paarungen annä-
hernd identisch. Für die Paarung Ti/Ti dagegen wurde nur bei Versuchen mit RF = 90% und in 
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dest. Wasser mit abnehmender Flächenpressung ein Absinken der Verschleißintensität in eine 
Tieflage beobachtet. In trockener Luft mit RF = 10% dagegen sank die Verschleißintensität 
nur wenig von 0,5 )lrnlm auf 0,1 )lrnlm im stationären Bereich und lag damit deutlich über den 
für die Paarungen NiTi!NiTi und Ni/Ni erreichten Werten. 
Die Abhängigkeit des nach Gleichung (19) berechneten Verschleißkoeffizienten k von der re-
lativen Feuchte ist in Bild 4.10 dargestellt. 
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Bild 4.10: Verschleißkoeffizient k aufgetragen über der relativen Feuchte RF einschließlich 
dest. Wasser (angegeben als RF = 100%) für die Paarungen NiTi!NiTi, Ni/Ni und 
Ti/Ti (FN = 2 mrn!s, VR = 2 mrn!s). 
Unabhängig von der Luftfeuchte in der Probenkammer ergab sich für die Paarung 
NiTi!NiTi ein nahezu konstanter Verschleißkoeffizient von (1,4 ± 0,2)·104 mm3/N·m. Wurde 
dest. Wasser in die Kontaktzone zugegeben, so betrug diese Kenngröße ca. 6,4·10"5 mm3/N·m. 
Für selbstgepaartes Ni sank der Verschleißkoeffizient von 2, 1·1 o-3 mm3/N ·m bei RF = 10% mit 
steigender Feuchte bis auf ca. 5, 7 ·1 04 mm31N·m bei RF = 70% ab. Bei weiterer Erhöhung der 
Luftfeuchte auf RF = 90% erfolgte ein Anstieg auf k = 9,8·1 04 mm31N·m. In dest. Wasser 
dagegen wurden deutlich niedrigere Werte von k = 1,3·104 mm3/N·m bestimmt. Die Paarung 
Ti/Ti zeigte mit steigender Luftfeuchte einen von k = 2,3·10·3 mm3/N·m bei RF = 10% auf 
k = 1,5·10·3 mm3/N·m bei RF = 90% sinkenden Verschleißkoeffizienten. In dest. Wasser wurde 
eine weitere Abnahme aufWerte von 9,5·104 mm3/N·m beobachtet. Damit lagen die berechne-
ten Verschleißkoeffizienten im gesamten Feuchtebereich deutlich über den Werten der Paarun-
gen NiTi!NiTi und Ni/Ni. 
Die Charakterisierung der verschlissenen Oberflächen ließ unter Einbeziehung der gemessenen 
Reibungs- und Verschleißkenngrößen in Abhängigkeit von der Umgebungsfeuchte folgende 
Verschleißmechanismen erkennen. 
Bei allen gemessenen Feuchtewerten wurden für die untersuchten Materialpaarungen analog zu 
den Versuchen mit FN = 60 mN und RF = 50% zu Beginn der V ersuche die natürlichen Oxid-
schichten durchrieben, was in MetaU/Metall-Kontakt mit hohen Reibungszahlen (Bild 3.37a) 
und Verschleißintensitäten (Bild 4.9) resultierte. Die in diesem Einlaufbereich gemessenen 
mittleren Reibungszahlen )lEB waren für die Paarung Ti/Ti nahezu unabhängig von der einge-
stellten Feuchte (Bild 3.37a). Die Paarung NiTi/NiTi zeigte mit abnehmender Feuchte sinken-
de Reibungszahlen im Einlaufbereich durch eine geringere Anzahl abrasiv wirkender 
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Verschleißpartikel im Kontaktbereich. Für selbstgepaartes Ni dagegen war die Reibungszahl 
~EB in dest. Wasser etwas geringer als in trockener oder feuchter Luft, was auf die Bildung 
eines Nickelliydroxides und die schmierende Wirkung der Wassermoleküle während des 
Metall/Metall-Kontaktes der Nickeloberflächen zurückzufUhren war. 
Mit Erreichen des kritischen Gleitweges wurden im gesamten Feuchtebereich fiir alle drei Paa-
rungen die entstehenden Verschleißpartikel zu oxidischen Deckschichten auf den Stiftproben 
und Deckschichtbereichen auf den V ersehteißspuren der Scheiben kompaktiert 
Diese Deckschichten waren fiir die Paarung NiTi/NiTi unabhängig von der Feuchte im Kon-
taktbereich stabil. Mit abnehmender rel. Feuchte wurden homogenere, glattere Schichten ge-
bildet (Bild 3.41a, b), die sinkende Reibungszahlen im stationären Bereich (Bild 3.37b) 
bewirkten. Bei RF = 10% wurde nach V ersuchsende eine ca. 40 nm dicke, homogene, oxidi-
sche und relativ glatte Schicht auf dem Stift gefunden (Bild 3.71a), die im Kontakt mit den 
oxidischen Deckschichtbereichen der Scheibe äußerst geringe stationäre Reibungszahlen von 
~ss ~ 0,08 bewirkte. In dest. Wasser kam es sehr schnell zur Ausbildung einer kompakten, 
jedoch dünnen und inhomogenen Deckschicht (Bild 3.71b) und bereits nach wenigen Metern 
Gleitweg zu einer Abnahme der Verschleißintensität aufsehr niedrige Werte (Bild 4.9c). 
Die auf den Kontaktflächen der selbstgepaarten reinen Metalle Ni und Ti gebildeten Deck-
schichten rissen bei Versuchen in trockener Luft häufig auf (Bilder 3.43a, b und 3.45a, c). 
Durch den Mangel an Wassermolekülen war die Adhäsionsaffinität abgescherter Oberflä-
chenbereiche erhöht und als Folge die Verweilzeit des Abriebs im Kontaktbereich verlängert, 
so daß die Verschleißpartikel wiederholt überglitten und oxidiert wurden. Aufgrund der abrasi-
ven Wirkung der losen Ni- und Ti-Oxidpartikel kam es bei den Paarungen Ni/Ni und Ti/Ti in 
trockener Luft zu einem vermehrten Aufreißen der dünnen Deckschichten, verbunden mit 
kurzzeitig höheren Reibungszahlen (Bild 3.36c, e). Da die Verschleißintensität vergleichsweise 
hoch blieb (Bild 4.9a), waren die lin. und vol. Verschleißbeträge von Stift und Scheibe nach 
Versuchsende, also nach 100m Gleitweg, höher als nach Versuchen in feuchterer Luft (Bilder 
3.39 und 3.40). Zudem wurde fiir die Paarung Ni/Ni in trockener Luft die Kompaktierung der 
Verschleißpartikel verzögert (Bild 3.38d) und als Folge des verlängerten Metall/Metall-
Kontaktes die Verschleißbeträge zusätzlich erhöht. 
Mit steigender Luftfeuchte standen vermehrt Wassermoleküle zur Verfiigung, die eine Bildung 
weicher, duktiler Hydroxide ermöglichten. Als Folge wurden bei beiden Paarungen der reinen 
MetaUe die oxidischen Deckschichten bei mittleren Feuchten von RF = 30 bis 70% durch den 
steigenden Hydroxidanteil stabiler und belastbarer (Bilder 3.36c, e, 3.43c, d und 3.45b, d). Ni-
Oxide zeigen zudem kaum eine Versprödung durch Feuchtigkeit [218], so daß bei einer 
Feuchte von RF = 70% ein Minimum im Verschleißbetrag erreicht wurde (Bild 3.38c). Die bei 
mittleren Feuchten erhöhte Duktilität der Deckschichten auf den Ni-Proben spiegelte sich auch 
in einer höheren Stabilität während der Mikrohärtemessungen wider (Tab. 3.4). 
Bereits bei RF =50% können jedoch ca. 4 bis 5 Lagen Wassermoleküle auf den Oberflächen 
adsorbiert werden, die die Adhäsionsneigung deutlich verringern können [219]. Mit steigen-
der Luftfeuchte und insbesondere in dest. Wasser können daher abgescherte Oberflächenberei-
che und Verschleißpartikel schlechter miteinander akkumulieren oder an der Oberfläche haften, 
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so daß die Ausbildung einer kompakten Deckschicht im Kontaktbereich verzögert oder sogar 
verhindert werden kann [218]. Als Folge nahm, in guter Korrelation mit den Ergebnissen von 
[113], mit weiter steigender Feuchte der metallische Anteil der Ni-Kontaktflächen deutlich zu 
(Bild 3.43). Zudem brachen die gebildeten, ca. 180 nm dicken Partikelagglomerate ähnlich wie 
bei kleinen Luftfeuchten vermehrt auf. Da sie oberflächlich aus NiO mit in der Tiefe abneh-
mendem Sauerstoffgehalt bestanden (Bild 3.72) und somit vermutlich eine Härte von ca. 
400 HV [93] aufwiesen, führten sie zu einer abrasiven Beanspruchung des Grundmaterials und 
als Folge zu kurzzeitig hohen Reibungszahlen sowie vergleichsweise höheren Verschleißbeträ-
gen nach Versuchsende (Bild 3.36c, d). Wurde dest. Wasser in die Kontaktzone zugegeben, so 
wurde die Deckschicht bereits nach wenigen Metern Gleitweg instabil und die aus obigen 
Gründen im Vergleich zu den an Luft gebildeten deutlich feineren Verschleißpartikel führten zu 
einem Poliereffekt auf der metallischen Stiftkontaktfläche (Bilder 3.44a, c und 3.73). Gleich-
zeitig kam es zu einer Härtezunahme durch Kaltverfestigung (Tab. 3.4), die in Kombination 
mit der Schmierwirkung des dest. Wassers und den ca. 60 nm dicken, oxidischen Deckschicht-
bereichen auf der Verschleißspur der Scheibe (Bild 3.73) zu niedrigeren Reibungszahlen führte. 
Bei der Paarung Ti/Ti dagegen verblieben bei V ersuchen in feuchter Luft (RF = 90%) und in 
dest. Wasser die entstehenden, rauben, locker kompaktierten Schichtbereiche im Kontakt 
(Bild 3.45b, d), wurdenjedoch durch die tribologische Beanspruchung ständig durchwalkt und 
durch lose Verschleißpartikel abrasiv beansprucht. Da dieser Prozeß hohe Energieeinträge be-
nötigte, ergaben sich hohe Reibungszahlen (Bild 3.38b). Durch AES wurde indirekt ein hoher 
Anteil an Hydroxidionen in diesen Deckschichtbereichen nachgewiesen (Bild 3.74). Aufgrund 
der vergleichsweise hohen Dicke der Deckschichtbereiche von mehreren ~m erfolgte die 
Energiedissipation jedoch fast ausschließlich innerhalb der Deckschicht und das darunterlie-
gende metallische Grundmaterial wurde vor Verschleiß geschützt, so daß die Verschleißin-
tensität aufniedrige Werte absank (Bild 4.9b, c) 
In Bild 4.11 ist eine zusammenfassende, schematische Darstellung der bei der Untersuchung 
der tribologischen Eigenschaften der Paarungen NiTi!NiTi, Ni/Ni und Ti/Ti in oxidierender 
Atmosphäre gefundenen Verschleißmechanismen dargestellt. In Abhängigkeit von den V er-
suchsbedingungen trat ein tribochemischer Verschleißmechanismus (Bild 4.11a), die 
Bildung oxidischer Deckschichtbereiche (Bild 4.1lb bis d) oder Metall/Metall-Kontakt 
(Bild 4.1le) auf. Aus den Ergebnissen läßt sich ableiten, daß die tribologischen Eigenschaften 
der untersuchten Materialpaarungen im hier gewählten Belastungsbereich daher maßgeblich 
von der Stabilität der natürlichen Oxidschichten bzw. der aus kompaktierten, oxidierten 
Verschleißteilchen gebildeten Deckschichten beeinflußt wurden. Die Stabilität wiederum wird 
durch die Dicke dieser Schichten, die anfangliche, maximale Hertzsehe Pressung bzw. die 
wirksame Flächenpressung, die Umgebungsfeuchte, die Härte der jeweiligen Oxide bzw. 
Grundmaterialien sowie die Kristallstrukturen bzw. die Anzahl der Gleitsysteme der metalli-
schen Materialien beeinflußt. 
Ein tribochemischer Verschleißmechanismus, der aus einer stabilen natürlichen Oxidschicht 
und einer während der tribologischen Beanspruchung stattfmdenden Tribooxidation der Kon-
taktflächen resultierte und als Folge äußerst niedrige Reibungszahlen und Verschleißintensitä-
ten ergab, war unter den hier gewählten Versuchsbedingungen ausschließlich für die Paarung 
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Bild 4.11: Schematische Darstellung der Reibungs- und Verschleißverläufe sowie der tribo-
logischen Wechselwirkungsmechanismen im stationären Bereich in Abhängigkeit 
von der Materialpaarung sowie den Parametern Pmax (bzw. FN), VR und RF; 
in Klammem sind jeweils die Standardparameter angegeben (FN = 60 mN, 
VR = 2 mm/s bzw. RF =50%); RF = 100% entspricht dest. Wasser. 
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Die Stabilität der zu Versuchsbeginn auf den Kontaktflächen vorhandenen natürlichen Oxid-
schichten war für die Paarungen der reinen Metalle deutlich geringer als für die 
NiTi/NiTi-Paarung. Neben der höheren max. Hertzsehen Pressung zu Versuchsbeginn 
(Bild 4.2), die durch die größeren E-Moduln von Ni und Ti im Vergleich zu der NiTi-
Legierung bedingt war, muß als weiterer Einflußfaktor auf die schlechtere Stabilität der natür-
lichen Oxidschichten auf den Ni- und Ti-Proben auch die geringere Härte der reinen Metalle 
(Bild 3.5) angesehen werden. Mit zunehmender Kontaktbeanspruchung, d.h. steigender Pres-
sung und/oder Reibungszahl, nimmt die mechanische Stabilität von Oxidschichten mit fallender 
Härte des Grundmaterials ab [125]. Bei der NiTi-Legierung muß zusätzlich die Möglichkeit 
einer spannungsinduzierten Martensitbildung und deren Einfluß auf die natürliche Oxid-
schicht beachtet werden. Da bei Druckbeanspruchung von NiTi-Legierungen höhere Umwand-
lungsspannungen gemessen wurden als bei reiner Zugbeanspruchung [ 48, 52, 220], ist zu 
erwarten, daß aufgrund der bei den tribologischen Versuchen vorliegenden kombinierten 
Druck-/Scherbeanspruchungdie Umwandlungsspannung für eine martensitische Umwandlung 
dieser superelastischen Legierung über der von [23] in Zugversuchen bestimmten Plateauspan-
nung von ca. 375 MPa lag. Durch einen Vergleich mit den in Tab. 3.2 angegebenen maximalen 
Hertzsehen Pressungen der NiTi/NiTi-Paarung zu Versuchsbeginn kann jedoch davon ausge-
gangen werden, daß bei anfangliehen Hertzsehen Pressungen Pmax > ca. 400 MPa eine span-
nungsinduzierte Martensitbildung auftrat. Die damit verbundene hohe pseudoelastische 
Verformung des Grundmaterials von bis zu 8%, die deutlich über der V erformungsfahigkeit 
oxidischer Schichten liegt, sowie die im Vergleich zum Austenit geringere Härte des NiTi-
Martensits [23, 24] können sich nachteilig auf die mechanische Stabilität der natürlichen Oxid-
schichten bei Versuchsbeginn auswirken. Als Folge kam es unter den hier gewählten Versuchs-
bedingungen bei Belastungen von FN >55 mN entsprechend Pmax > 400 MPa zu dem 
beobachteten Durchbrechen der natürlichen Oxidschicht 
Wurden die natürlichen Oxidschichten instabil und kam es als Folge im Einlaufbereich zu 
Metall/Metall-Kontakt, so wies die Paarung Ti/Ti gegenüber NiTi/NiTi und Ni/Ni die ge-
ringsten Reibungszahlen auf (Bilder 3.17a, 3.27a und 3.38a). Dies läßt sich auf die hexagonale 
Kristallstruktur (obwohl Ti kein ideales c/a-Verhältnis für reines Basisgleiten aufweist) zurück-
führen, die geringere Adhäsionswechselwirkungen als bei kfz-oder krz-Metallen bedingt [101, 
1 02]. In dest. Wasser wurde für selbstgepaartes Ni durch die Bildung eines Nickelhydroxides 
und die schmierende Wirkung der Wassermoleküle eine Verringerung der Reibungszahl !lEB 
nachgewiesen. Dagegen war für die Paarungen NiTi/NiTi und Ti/Ti kein reibungsmindernder 
Einfluß von Wassermolekülen feststellbar, was bereits in Untersuchungen mehrerer Autoren 
[103, 172] bemerkt wurde und auf eine versprödende Wirkung von Wassermolekülen auf das 
Titanoxid zurückgeführt wurde. 
Aufgrund der Rauheit der beanspruchten Oberflächen fand der eigentliche tribologische Kon-
takt nicht mit der zur Berechnung der scheinbaren Flächenpressung herangezogenen geometri-
schen Kontaktfläche, sondern nur mit den Rauheitshügeln oder Verschleißpartikeln statt. 
Die wahre Berührungsfläche war daher deutlich kleiner als die sich aus der Geometrie der 
Reibpartner ergebende scheinbare Kontaktfläche. Im tribologischen Kontakt von Oberflächen-
rauheiten wird die durch die Reibbeanspruchung eingebrachte Energie so schnell dissipiert, daß 
eine Wärmeableitung zu den umgebenden Oberflächenbereichen nicht möglich ist [125]. Damit 
kommt es lokal zu einer Erhöhung der Temperatur der Kontaktpunkte auf die sog. Blitztem-
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peratur, die die mechanischen Eigenschaften sowie das Oxidationsverhalten der beanspruchten 
Oberflächen stark beeinflussen und sogar zum lokalen Aufschmelzen von Oberflächenbereichen 
fiihren kann. Inwieweit es unter den hier gewählten Versuchsbedingungen zu einer signifikan-
ten Temperaturerhöhung kommen konnte, läßt sich in Abhängigkeit von der Gleitgeschwindig-
keit anband der Blitztemperaturhypothese von Archard [221] überprüfen. Dazu wird eine 
kreisförmige Kontaktfläche angenommen und eine Größe La eingeführt 
V · p · c'·F 112 L = R N 
a 2 . k . 7t 1/2 • p ~2 (20) 
wobei einzusetzen ist 
VR : Gleitgeschwindigkeit in m·s-1 
p :Dichte in kg·m-3 
c' :Spezifische Wärme in kJ·kg-1·K1 
FN : Normalkraft in N 
k :Wärmeleitfähigkeit in W·m·1·K1 
py : Fließspannung des weicheren Partners in N·m-2 ~Härte HV. 
Damit wird eine Unterscheidung von geringen und hohen Gleitgeschwindigkeiten gemäß den 
Beziehungen La < 0, 1 und La > 100 ermöglicht. 
Für geringe Gleitgeschwindigkeiten gilt dann in Abhängigkeit von den V erformungseigenschaf-
ten der Rauheitshügel 
II • V • F2/3 • E 1/3 
ßT = r R N 
r 8,8 · k · R~3 (21) 
für elastische Deformation und 
112 F 112 p 112 fl·VR·7t . N. y 
ßTr=-------8-·k----~ (22) 
für plastische Deformation. 
mit ßTr : Blitztemperaturerhöhung 
ll : Reibungszahl 
E : E-Modul 
Rr : Radius der Rauheitshügel 
Die unter den hier gewählten Versuchsbedingungen maximal auftretenden Temperaturerhö-
hungen wurden in Tabelle 4.1 für den Fall einer elastischen bzw. plastischen Deformation von 
Rauheitshügeln mit einem Radius von 1 llm bei maximaler Gleitgeschwindigkeit (vR =50 mmls 
bei FN = 60 mN) oder maximaler Normalkraft (FN = 100 mN bei vR = 2 mm/s) in Abhängigkeit 
von der Materialpaarung berechnet. 
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NiTi!NiTi Ni/Ni Ti/Ti 
Größe Einheit FNmax VR,max FNmax VRmax FNmax VRmax 
FN N 0,1 0,06 0,1 0,06 0,1 0,06 
VR mm·s·' 2 50 2 50 2 50 
p 103·kg·m·3 6,50 6,50 8,90 8,90 4,51 4,51 
c' kJ·kg-1·K1 0,50 0,50 0,46 0,46 0,52 0,52 
k W·m·'·K1 17,5 17,5 90,9 90,9 21,9 21,9 
HV l06·N·m·2 327 336 150 170 170 185 
ll - 0,95 0,80 0,85 0,85 0,60 0,60 
E l09·N·m·2 70 70 200 200 120,2 120,2 
Rr 10·6·m 1 1 1 1 1 1 
La 10-3 1,47 4,21 0,656 11,9 1,46 27,1 
8 T r ( elast.) K 1,10 16,41 0,27 4,76 0,66 11,77 
8 T r (plast.) K 0,14 2,27 0,02 0,33 0,05 1,01 
Tabelle 4.1: Temperaturerhöhung an Rauheitshügeln durch tribologische Belastung in Ab-
hängigkeit von den Versuchsbedingungen und der verwendeten Materialpaarung. 
Man erkennt, daß während des Metall/Metall-Kontaktes die höchsten Blitztemperaturen bei 
einer elastischen Deformation der Rauheitshügel und maximaler Gleitgeschwindigkeit zu er-
warten waren, wobei die Paarung NiTi!NiTi die höchsten und selbstgepaartes Ni die geringsten 
Temperaturerhöhungen aufwies. Letzteres liegt vor allem in den unterschiedlichen Wärmeleit-
fähigkeiten der metallischen Materialien begründet. Während bei elastischen V erformungspro-
zessen und der höchsten Normalkraft von FN = 100 mN die Temperaturerhöhung für alle 
Paarungen unter 1,1 Klag, wurden bei der maximalen Gleitgeschwindigkeit von VR =50 mm/s 
die Kontakttemperaturen für die Paarungen NiTi!NiTi, Ni/Ni und Ti/Ti um ca. 16 K, 5 K bzw. 
12 K erhöht. Dabei sollten die erreichten Oberflächentemperaturen der Scheibe geringer sein 
als auf dem sich ständig im tribologischen Kontakt befmdenden Stift, da die Oberflächenrauhei-
ten der Scheibe nur einmal je Umdrehung eine lokale Erwärmung erfuhren und dazwischen 
eine Abkühlung der sich nicht mehr im Reibkontakt befmdenden Rauheiten erfolgen konnte. Im 
Falle der Ausbildung von oxidischen Schichten im Kontaktbereich führte die geringere Wärme-
leiWihigkeit der Ni- und Ti-Oxide, die z. B. für Ti02 mit 7 W·m·'·K' nur ca. 32% der Wärme-
leitfahigkeit von Titan beträgt, zu höheren Blitztemperaturen als bei Metall/Metall-Kontakt. 
Aufgrund der geringen Wärmeableitung zu den umgebenden Oberflächenbereichen ist die 
mittlere Temperaturerhöhung der Probenoberfläche jedoch deutlich geringer als die Blitztem-
peraturerhöhung. Somit ist davon auszugehen, daß die Mikrostruktur sowie die mechanischen 
Eigenschaften der Grundmaterialien wie z. B. die Härte unbeeinflußt blieben. 
Bei den hier eingestellten kleinen Gleitgeschwindigkeiten war trotz der geringen Blitztempera-
turen und damit nur wenig erhöhten Oxidationsrate für die untersuchten Materialpaarungen 
ausreichend Zeit für eine Oxidation der Verschleißpartikel und der Kontaktflächen verfügbar. 
Daher konnten sich bei allen drei Materialpaarungen in einem gewissen Belastungs- und Ge-
schwindigkeitsbereich durch die Kompaktierung und Oxidation der während des Metall/Metall-
Kontaktes entstandenen Verschleißpartikel dichte Deckschichten im Kontaktbereich bilden, 
die reibungs- und verschleißmindernd wirkten (Bild 4.1lb ). Nach [222] ist aufgrund der i.a. 
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schlechten Wänneleitfahigkeit dieser Schichten dabei von höheren Blitztemperaturen auszuge-
hen als im metallischen Kontakt, so daß mit steigender Gleitgeschwindigkeit trotz der verrin-
gerten Zeit zur Oxidation eine lokale Beschleunigung der Oxidation durch die erreichten 
Blitztemperaturen möglich war [170]. 
Eine Ausnahme bildete bei hohen Belastungen oder Geschwindigkeiten die NiTi/NiTi-
Paarung. Bei FN ~ 90 mN (Pmax ~ 500 MPa) oder VR > 35 nun/s konnte aufgrund der langsa-
men Oxidationskinetik der Legierung keine schützende Oxidschicht mehr auf den Kontaktflä-
chen gebildet werden (Bild 4.lle). Zudem nahm mit steigender Normalkraft oder 
Gleitgeschwindigkeit die Größe der entstehenden Verschleißpartikel zu (Bilder 3.20 und 3.30), 
so daß vermehrt Verschleißteilchen aus dem Kontaktbereich herausgeschleudert wurden und 
keine ausreichende Oxidation und Kompaktierung des Abriebs möglich war. Mit steigender 
Gleitgeschwindigkeit konnten zudem aufgrund der zunehmenden Zentrifugalkraft häufiger 
Verschleißpartikel aus dem Kontaktbereich herausfliegen. Somit wurde ein adhäsiver Ver-
schleißmechanismus begünstigt. Das beobachtete Verhalten mit hohen Reibungszahlen und 
V erschleißintensitäten nach Durchbrechen der natürlichen Oxidschicht zeigte eine gute Über-
einstimmung mit den Ergebnissen von [156] (vgl. Kap. 1.4). Die nach den Versuchen bestimm-
te, im Vergleich zum tribologisch unbeanspruchten Material um ca. 15 (Stift) bis 25% 
(Scheibe) höhere Härte des Grundmaterials und um den Faktor 2 höhere Härte metallischer 
Schuppen sowie die durch Mikropflügen [ 136] entstandenen Furchen lassen sich aufgrund der 
superelastischen Eigenschaften des NiTi nur durch eine spannungsinduzierte Martensit-
bildung und -Verformung oder die plastische Verformung eines stabilisierten Austenits erklä-
ren. Da die wahre Flächenpressung aufgrund der Rauheit der Verschleißflächen weit über der 
scheinbaren Flächenpressung lag, konnte es prinzipiell lokal zu einer spannungsinduzierten 
Martensitbildung bis hin zur plastischen Verformung des Martensits kommen. Eine zunehmen-
de Härte von NiTi mit steigender Kaltverfestigung durch plastische Verformung des Martensits 
wurde auch in [223] gemessen. Mit steigender Normalkraft wurde jedoch ein zunehmender Ti-
Gehalt im Abrieb und als Folge eine zunehmende Ti-Verarmung bei gleichzeitiger Ni-
Anreicherung des metallischen Grundmaterials auf Stift und Scheibe gemessen (Bilder 3.57h 
und 3.60). Aufgrund der empfmdlichen Abhängigkeit des Umwandlungsverhaltens von der 
Stöchiometrie der NiTi-Legierungen [32] muß daher davon ausgegangen werden, daß durch 
die mit steigender Normalkraft oder Gleitgeschwindigkeit zunehmende Oxidationsrate des Ti 
und die daraus folgende Ni-Anreicherung der Matrix der NiTi-Austenit stabilisiert wurde und 
somit die elastische Verformungsfähigkeit der Legierung abnahm. Nach [155, 156] ist aus die-
sem Grund für stabil austenitische Proben im Vergleich zu superelastischen oder martensiti-
schen NiTi-Paarungen ein geringerer Verschleißwiderstand zu erwarten. Auch die mit 
zunehmender Gleitgeschwindigkeit steigenden Kontakttemperaturen (Tab. 4.1) können zur 
Stabilisierung des Austenits beigetragen haben, da die Umwandlungsspannungen von NiTi um 
2,5 bis 20 MPa/°C zunehmen [25, 41, 42]. 
Überstieg die Dicke oxidischer Deckschichten einen kritischen Wert, so konnten mechanische 
Spannungen nicht mehr abgebaut werden [125] und es kam zum Aufbrechen der Schichten. 
Die Abhängigkeit der volumetrischen Verschleißintensität bei einem tribooxidativen Ver-
schleißmechanismus von dieser kritischen Schichtdicke und der Oxidationsrate spiegelt sich in 
folgender Beziehung wider [224]: 
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W -Ar ·Zc 
v/s - t 
VR. c (22) 
mit Ar : wahre Kontaktfläche 
Zc : kritische Oxidschichtdicke 
tc : Zeit bis zum Erreichen der kritischen Oxidschichtdicke 
VR : Gleitgeschwindigkeit 
Mit steigender Normalkraft nahm die wahre Kontaktfläche zu, so daß bei konstanter Gleitge-
schwindigkeit die vol. Verschleißintensität erhöht wurde. Wurde die kritische Oxidschiebt-
dicke aufgrund einer hohen Oxidationsrate, also geringen Zeit tc, schnell erreicht, so war ein 
Aufbrechen der schützenden Oxidschicht und aufgrund der abrasiven Wirkung der Bruch-
stücke auf die Grundmaterialien eine Zunahme der Verschleißintensität zu erwarten. Wenn 
jedoch der tribologische Kontakt nur noch innerhalb dieser oxidischen "third body layer" 
stattfand, so konnte das darunterliegende Grundmaterial effektiv vor Verschleiß geschützt 
werden. Für die Ti/Ti-Paarung wurde mit zunehmender Belastung, Gleitgeschwindigkeit oder 
Umgebungsfeuchte sowie fiir die Ni/Ni-Paarung mit zunehmender Gleitgeschwindigkeit eine 
Dickenzunahme der oxidischen Deckschichten (vgl. Kap. 3.4) nachgewiesen. Bei Normalkräf-
ten über 65 mN (Pmax > 670 MPa), Gleitgeschwindigkeiten ab 10 mmls oder Feuchten über 
70% RF wurde fiir Ti/Ti sowie bei Gleitgeschwindigkeiten ab 20 mm/s fiir Ni/Ni eine kritische 
Dicke von ca. 1 11m überschritten, so daß die Deckschichten instabil wurden (Bild 4.1ld). Die 
geringe Härte des Ti-Grundmaterials wirkte sich dabei zusätzlich negativ auf die tribologische 
Belastbarkeit der oxidischen Deckschichten auf den Ti-Proben aus. Der Einfluß der Feuchte 
auf die Deckschichten des Ti (zunehmende Dicke und als Folge Aufbrechen der Schichten) 
resultierte aus einer beschleunigten Oxidation des Ti in Anwesenheit von Feuchtigkeit [111]. 
Die hohe Oxidationsgeschwindigkeit der Ti-Proben wird auch durch einen Vergleich von 
statischer und Tribooxidation deutlich. Aus Untersuchungen [1 00] ist bekannt, daß bei der 
Tribooxidation plastisch verformter Ti-Flächen eine mittlere Oxidschichtdicke von ca. 900 nm 
gegenüber 3 nm bei statischer Niedrigtemperaturoxidation gleicher Zeitdauer erreicht wurde. 
Dies entsprach ca. einem Faktor von 300 (Bild 4.12). Als Ursache wurde in [100] vermutet, 
daß durch die tribologische Beanspruchung die Primäroxidschicht zerstört wurde und die ein-
gebrachten Gitterfehler sowie die durch die plastische Verformung vergrößerte Oberfläche eine 
Beschleunigung der Oxidation bewirkten. Die fiir eine Oxidation im Tribokontakt erforderli-
chen Energieeinträge sind daher mit 97,0 kJ/mol (lineare Oxidation) nur halb so groß wie bei 
statischer Oxidation, so daß die Oxidationsrate von kaltverformtem oder tribologisch belaste-
tem Ti ca. 10x höher liegt als die von geglühtem und elektropoliertem Ti [213, 225]. 
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Bild 4.12: Vergleich der mittleren Oxidschichtdicke bei Niedrigtemperaturoxidation (T = RT, 
trockene Luft) ohne mech. Beanspruchung und bei Tribooxidation (Wälzverschleiß-
versuch mit FN ~ 690 N) nach [100]. 
Bei der Abschätzung der Stöchiometrie der oxidischen Ti-Deckschichten war auffällig, daß 
der Sauerstoffgehalt mit steigender Normalkraft abnahm und für stärker geglättete Flächen 
deutlich geringer war als für rauhere, weniger stark belastete Bereiche (Bilder 3.66 und 3.67). 
Auch war ein abnehmender Sauerstoffgehalt vom Rand inseiförmiger Schichtbereiche zur 
Mitte nachweisbar. Dies unterstützt die Ergebnisse von [109, 111], daß durch tribologische 
Belastung die Suboxidbildung des Titans begünstigt wird. Als Ursache wird das bevorzugte 
Entfernen von Sauerstoff von der reibbeanspruchten Ti02-0berfläche genannt. Zur Erhaltung 
der elektrischen Neutralität verbleiben zwei Elektronen in der Sauerstoflleerstelle, die die Re-
duktion eines benachbarten Ti4+-Ions zu einem T?+-Ion ermöglichen. Das verbleibende freie 
Elektron erzeugt eine Farbänderung des weißgelben Ti02 zum blauschwarzen Suboxid [178]. 
Zudem können die Anionenleerstellen in das Grundmaterial eindiffundieren und zusätzlich kann 
bei einer Temperaturerhöhung durch die Reibbeanspruchung die Titandiffusion vom Ti-
Substrat zur Oxidschicht beschleunigt und somit zusätzlich das Ti02 reduziert werden 
[111, 178]. 
Die Scherfestigkeit der Ti-Oxide hängt nach [178] von ihrer Stöchiometrie ab, so daß sich mit 
dem Sauerstoffgehalt der Ti-Deckschichten auch die Reibungszahl ändern sollte. Diese hängt 
bei einem adhäsiven Verschleißmechanismus nach [226] wie folgt von der Scherfestigkeit der 




mit !lad : Reibungszahl bei adhäsivem Verschleißmechanismus 
't'm : Scherfestigkeit der Grenzfläche 
py : Fließspannung des Grundmaterials ~ Härte 
(23) 
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Bei abrasiven Verschleißvorgängen ist in GI. (23) zusätzlich ein additiver Anteil !ldef zu be-
rücksichtigen [ 125], so daß in diesem Fall höhere Reibungszahlen zu erwarten sind. Da jedoch 
nach Ausbildung einer tragfähigen, stabilen Deckschicht abrasive Vorgänge vernachlässigbar 
waren, kann mit GI. (23) aus der Härte und der Reibungszahl!lss die Scherfestigkeit der ge-
bildeten Schicht abgeschätzt werden. Mit py :::> 185 MPa und !lss = 0,25 (FN = 20 mN) bzw. 
0,3 (FN = 60 mN) (Bild 3.17b) würde sich nach GI. (23) eine Scherfestigkeit der Deckschicht 
von 'tm :::> 46 MPa (FN = 20 mN) bzw. 56 MPa (FN = 60 mN) ergeben. Vergleicht man diese mit 
den in [ 178] angegebenen Scherfestigkeiten der Ti-Oxide von 'ts = 21 MPa für Ti02 und 8 MPa 
fiir Ti01,93_1,98 sowie der maximalen Scherfestigkeit der Ti-Oxide von 81 MPa (Ti01,so), so be-
stätigt dies eine Stöchiometrie der Deckschichten von Ti0<1,93 • 
Die Stöchiometrie der gebildeten Oxide kann nach [218] auch durch das Vorhandensein von 
Wassermolekülen verändert werden. So wird die Bildung von stöchiometrischem Ti02 in trok-
kener Luft begünstigt [92]. Auf Ti-Suboxiden, die durch die tribologische Belastung entstan-
denen sind, kann es in Anwesenheit von Wasser oder Wasserdampf zu einer Dissoziation der 
H20-Moleküle unter Bildung von Wasserstoff kommen, der eine weitere Reduktion sowie, im 
Gegensatz zum Ni-Oxid, eine Versprädung der Titanoxidschicht bewirken kann [ 111, 178, 
227]. Hierdurch wurde die Stabilität der bei hohen Luftfeuchten und in dest. Wasser gebilde-
ten Deckschichten auf Ti zusätzlich vermindert. 
Quantitative Untersuchungen des Oxidationsverhaltens im Tribokontakt im Vergleich zur stati-
schen Oxidation sind für Ni- oder NiTi-Paarungen bisher nicht bekannt, jedoch läßt obige Ar-
gumentation vermuten, daß auch hier die Tribooxidation im Vergleich zur statischen Oxidation 
schneller erfolgt. So wurde z.B. in [212] von einer beschleunigten Oxidation von Ni-Ober-
flächen nach dem Einbringen von Defektstrukturen durch Ionenbeschuß berichtet. Aufgrund 
der geringeren Sauerstoffaffinität des Nickels und langsameren Oxidationskinetik von Ni 
[95, 96] und NiTi (die Aktivierungsenergie für eine Oxidation des äquiatomaren NiTi wird in 
[210] mit 226 kJ·mor1 bei parabolischer Oxidationsrate angegeben) istjedoch zu erwarten, daß 
die erreichten Schichtdicken für die NiTi!NiTi- und Ni/Ni-Paarung geringer sind als bei der 
Ti/Ti-Paarung, was durch die AES-Dickenmessungen der Deckschichten bestätigt wurde (vgl. 
Kap. 3.4). 
Die Stabilität der oxidischen Deckschichten auf dem Ni-Stift wurde nicht nur durch die gerin-
ge Härte und damit fehlende Stützwirkung des Grundmaterials, sondern zusätzlich noch durch 
die Sprödigkeit des gebildeten Ni-Oxids verringert. Bild 4.13a zeigt die während eines Versu-
ches mit FN = 20 mN an Luft nach 10 m Gleitweg auf dem Stift gebildete oxidische Deck-
schicht. Das zugehörige Sauerstoffinap (Bild 4.13b) und AES-Spektrum (Bild 4.13c) 
verdeutlichen, daß diese Schicht noch in 10 nm Tiefe großflächig oxidiert war, wobei die oxidi-
schen Bereiche noch in 70 nm Tiefe aus einem Ni-Suboxid der Art Ni00,5 bestanden. Bei den 
AES-Messungen kam es während des Sputtervorganges zur Rißbildung bis hin zum Abplatzen 
ganzer Schichtbereiche (Bild 4.13d). Auch durch die tribologische Scherbeanspruchung kam 
es bei Belastungen unter FN = 35 mN bzw. Pmax = 740 MPa zum Abplatzen der gebildeten 
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Bild 4.13: SE-Bild (a) der Verschleißfläche eines Ni-Stiftes nach einem Abbruchversuch mit 
FN = 20 mN, RF =50%, VR = 2 mm/s und s =10m an Luft, b) Verteilungsbild des 
Elementes 0 und c) AES-Tiefenprofll nach 70 nm Abtrag sowie d) SE-Bild der 
oxidischen Deckschicht nach einem Sputterabtrag von 10 nm mit Xe-Ionen. 
Erst durch die stärkere Kompaktierung und die durch Kaltverfestigung zunehmende Härte des 
Grundmaterials bei höheren Belastungen konnte, in guter Übereinstimmung mit den Ergebnis-
sen von [93, 161, 165], eine stabile, reibungs- und verschleißmindernde Deckschicht gebildet 
werden (Bild 4.llb ), die jedoch durch die Scherbeanspruchung immer wieder aufriß. Dies 
spiegelte sich in einzelnen Peaks in der Reibungszahl im stationären Bereich sowie in Rissen 
der Schichtoberfläche (Bild 3.23b) wider. Eine durch Kaltverfestigung erhöhte Mikrohärte 
metallischer Ni-Verschleißflächen kurz nach Beginn der tribologischen Versuche sowie ein 
sprödes V erhalten der mit zunehmender Versuchsdauer gebildeten Deckschichten wurde auch 
in [ 161] gefunden. Der nach einem Abbruchversuch mit FN = 80 mN auf den Ni-Stiften be-
stimmte Härtewert von ca. 400 HV0,005 liegt in derselben Größenordnung wie die in [228] 
angegebene Härte für kaltverfestigtes Ni von ca. 350 HV. In Übereinstimmung mit den in 
[ 161] dargestellten Ergebnissen waren Mikrohärtemessungen mit Indenterverfahren auf den 
oxidischen Schichten nicht oder nur bedingt möglich, da selbst bei der kleinstmöglichen Prüf-
kraft von F = 50 mN Risse durch den Indenter erzeugt wurden. Die nach einem Versuch mit 
FN = 60 mN, VR = 2 mm/s und RF = 50% auf der Deckschicht des Stiftes bestimmte Härte von 
ca. 350 HV0,005 entsprach im Rahmen der Fehlergrenzen der für NiO in der Literatur angege-
benen Härte von 400 HV [93]. Da diese ca. doppelt so hoch war wie die des metallischen Ni, 
mußte von einer abrasiven Wirkung der Verschleißpartikel ausgegangen werden. 
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Die gegenüber Ni bevorzugte Oxidation des Ti wird auch durch einen Vergleich der freien 
Bildungsenthalpien ilG (298 K) für NiO (-211,9 kJ.mor 1), TiO (-495,3 kJ·mor 1) und Ti02 
(-890,1 kJ·mor') [208] bestätigt und ist in Verbindung mit der hohen Oxidationsrate des Ti 
unter tribologischer Beanspruchung auch als Ursache für den folgenden Effekt zu sehen. Bei 
der Paarung NiTi!NiTi waren nach Versuchen mit Normalkräften zwischen 55 und 90 mN 
( 400 MPa < Pmax < 500 MPa), kleiner Gleitgeschwindigkeit und rel. Luftfeuchte von 50 bis 
90% sowie in dest. Wasser auf der Stiftkontaktfläche, die am Versuchsende nahezu vollständig 
mit einer geschlossenen, dichten, oxidischen Deckschicht versehen war, Inseln aus reinem, 
metallischen Ni mit Anteilen von C zu fmden (Bilder 3.21b, 3.4lc, e, 3.42c, 3.56 und 3.7lb). 
Anband der Ergebnisse der ESCA-Messungen wurde bestätigt, daß es sich hierbei um 
metallisches Ni handelte. Aufgrund der geringen Informationstiefe der ESCA konnte ein Ein-
fluß des darunterliegenden metallischen Grundmaterials ausgeschlossen werden. Durch die 
gegenüber Ni bevorzugte Oxidation des Ti und den Abtrag der Ti-Oxid haltigen Verschleiß-
partikel kam es zu einer tribologisch induzierten Entmischung der Kontaktfläche am Stift. 
Nach [229, 230] können Ni-Atome aufgrundihres geringen Atomradius von 0,1246 nm bereits 
bei Raumtemperatur durch eine Ti-Oxidschicht diffundieren. Mit zunehmender Reduktion des 
Ti-Oxids wird aufgrundder erzeugten Sauerstoffleerstellen die Ni0-Diffusion begünstigt [230]. 
Somit erfolgte in der durch die tribologische Beanspruchung erzeugten, defektreichen, oxidi-
schen Oberflächenschicht eine bevorzugte Ni-Segregation in Schichtbereichen höherer Tin+-
Konzentration (n < 4) und es bildeten sich die beobachteten metallischen Ni-Inseln. Die gemes-
sene höhere Kohlenstoffkonzentration in den Ni-Inseln (Bild 3.56) ist auf eine bevorzugte Ad-
sorption von CO-Molekülen auf metallischen Ni-Oberflächen [231] zurückzuführen. Da diese 
wiederum die Oxidationsrate des Nickels effektiv reduzieren [96], blieben die entstandenen Ni-
Inseln im metallischen Zustand. Mit zunehmender Luftfeuchte sowie in dest. Wasser wurde 
die Bildung der Ni-Inseln begünstigt, so daß durch den steigenden Flächenanteil des metalli-
schen Ni auf der Deckschicht die Reibungszahl im stationären Bereich zunahm und in dest. 
Wasser mit dem für die Paarung Ni/Ni unter gleichen Versuchsbedingungen bestimmten Wert 
übereinstimmte. In Anwesenheit von Wasser oder Wasserdampf kann es auf Ti02_x zu einer 
Dissoziation der H20-Moleküle unter Bildung von Wasserstoff kommen [111, 178, 227], der 
wiederum die Mobilität von Ni-Atomen durch suboxidische Ti-Schichten sowie von Ti02_x-
Verbindungen durch Ni-Inseln erhöht [230, 232]. Als Ursache wurde in [230, 232] vermutet, 
daß dies auf die Bildung von hydridähnlichen Verbindungen und die daraus folgende Ni-H-
TiOx-Wechselwirkung zurückzuführen ist. Unterstützt wird die gefundene Feuchteabhängigkeit 
der Entmischungsvorgänge durch Versuche von [69], bei denen für eine Ni-reiche NiTi-
Legierung nachgewiesen wurde, daß es durch Kochen der Proben für 30 Minuten in Wasser 
auf der gebildeten Oxidschicht zu einer Anreicherung von metallischem Ni kam. 
Tribologische Eigenschaften in Hochvakuum 
Durch eine in-situ-Beobachtung der Kontaktzone im Rasterelektronenmikroskop wurde nach-
gewiesen, daß bei allen drei Materialpaarungen Verschleißpartikel oder metallischer 
Materialübertrag die wahren Kontaktverhältnisse bestimmten. So zeigt Bild 4.14 für einen 
Versuch mit selbstgepaartem NiTi, daß Stift und Scheibe zeitweise völlig voneinander getrennt 
waren, da sich bis zu 20 /lm große, lose Verschleißpartikel im Kontaktbereich befanden 
(Bild 4.14a). Diese aus metallischem, verfestigtem Grundmaterial bestehenden Partikel führten 
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zu einer Furchung der Scheibenoberfläche (Bild 4.14b ). Da sich zudem aufgrund der fehlenden 
Möglichkeit zur Oxidation keine schützende Oxidschicht auf der Verschleißspur bilden konnte, 
wurden nach den Versuchen deutlich höhere lineare und volumetrische Verschleißbeträge auf 
der Scheibe gemessen als nach Versuchen in oxidierender Atmosphäre (Bilder 3.48 und 3.49). 
Bild 4.14: Während eines Versuches im Hochvakuum mit 1 o-3 Pa aufgenommene REM-Bilder 
der Kontaktzone von Stift und Scheibe für die Paarung NiTi!NiTi (FN = 60 mN, 
RF = 0%, VR = 2 mm!s, s = 20 m). 
Eine ähnliche Situation wurde auch bei den Paarungen Ni/Ni und Ti/Ti gefunden. Bild 4.15 




Bild 4.15: Während eines Versuches im Hochvakuum mit 10-3 Pa aufgenommene REM-Bilder 
der Kontaktzone von Stift und Scheibe für die Paarung Ti/Ti (FN = 60 mN, 
RF = 0%, VR = 2 mm/s, s =100m). 
Auch hier fand kein direkter Kontakt von Stift und Scheibe statt (Bild 4.15a), da metallischer 
Materialübertrag am Stift haftete und auf hervorstehenden, metallischen Schuppen der Ver-
schleißspur der Scheibe rieb (Bild 4.15b). Bild 4.16 zeigt eine schematische Darstellung der 
4.2 Tribologische Eigenschaften 141 















Bild 4.16: Schematische Darstellung des Reibungs- und Verschleißverlaufes sowie der tribo-
logischen Wechselwirkungsmechanismen bei einem tnbologischen Versuch in 
Hochvakuum mit 1 o-3 Pa fiir die Paarungen NiTi!NiTi, Ni/Ni und Ti/Ti. 
Aufgrund der geringen Anzahl an Gasmolekülen war eine Neutralisierung der hohen Oberflä-
chenaktivität von frisch abgescherten Bereichen nicht oder nur bedingt möglich, so daß diese 
auf den Kontaktflächen adhäsiv hafteten [166]. Durch wiederhohes Übergleiten erfolgte eine 
plastische Verformung und Kaltverschweißung dieser Bereiche. Es entstanden große Partikel 
oder Materialübertrag, die beim Übergleiten die beobachteten Reibungszahlschwankungen 
und scheinbar negativen Verschleißbeträge bewirkten (Bilder 3.47 und 4.16). Aufgrund der 
starken Adhäsion der selbstgepaarten reinen Metalle konnten nur vereinzelt Verschleißteilchen 
aus dem Kontaktbereich entfernt werden, so daß diese vermehrt auf der Stiftkontaktfläche 
hafteten und als Folge der volumetrische Verschleißbetrag der Stifte deutlich geringer war als 
in oxidierender Atmosphäre (Bild 3.49). Hier zeigte sich eine gute Übereinstimmung mit den in 
[ 166] fiir selbstgepaartes Nickel im Hochvakuum mit 1,3 ·1 o-3 Pa gefundenen Ergebnissen. Der 
Einfluß der Adhäsion auf die im Hochvakuum vorliegenden Verschleißmechanismen erklärt 
auch den großen, kompakten Materialübertrag auf dem im Vakuum verschlissenen Ni-Stift. 
Aufgrund der hohen Reinheit in Verbindung mit einer geringen Sauerstoffaffinität war die 
höchste Adhäsionsneigung bei selbstgepaartem Ni zu erwarten. Da der somit gebildete Über-
trag jedoch kaltverfestigt wurde und als Folge um ca. einen Faktor 3 härter war als das 
Grundmaterial der Scheibe (Tab. 3.4), kam es zu einer hohen abrasiven Beanspruchung des 
Scheibenmaterials, die sich in einer starken Furchung der Verschleißspur der Scheibe sowie 
den hohen volumetrischen Verschleißbeträgen W*v,o (Bild 3.49) widerspiegelte. Auch fiir die 
Paarungen NiTi!NiTi und Ti/Ti wurde die Härte des metallischen Übertrages durch Kaltver-
festigung um ca. einen Faktor 2 gegenüber dem unbeanspruchten Grundmaterial erhöht (Tab. 
3.3 und 3.5), so daß dieser auch hier neben den losen Verschleißpartikeln zur Abrasion beitrug. 
Während fiir die Paarungen NiTi!NiTi und Ni/Ni nach den Versuchen nahezu kein Sauerstoff 
auf den verschlissenen Oberflächen gefunden wurde (Bild 3. 75), ließ sich auf den verschlisse-
nen Ti-Oberflächen insbesondere an den Rändern metallischer Schuppen eine Oxidation zu 
einem Suboxid nachweisen (Bild 3.76). Nach [166] wird in einem Vakuum mit 1,3·10-3 Pa bei 
Raumtemperatur jedes Atom einer metallischen Oberfläche pro Sekunde von ca. einem Gasmo-
lekül angegriffen. Bereits eine Monolage einer adsorbierten Schicht kann nach [233] einen 
deutlichen Einfluß auf das Reibungsverhalten ausüben. Messungen von [214] haben gezeigt, 
daß die Adhäsionskraft reiner Ni-Oberflächen durch die Belegung mit 2 Monolagen Sauerstoff 
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um einen Faktor von 2 bis 3 sank. Daß dieser Effekt einer "schmierenden" Wirkung von umge-
benden Gasmolekülen nicht nur auf oxidierende Metalle begrenzt ist, wurde in [166] für Über-
gangsmetalle in Anwesenheit von 0 2-, H2-, N2-, CH- oder CO-Molekülen gezeigt. Hierin ist 
auch die Ursache dafür zu sehen, daß für alle drei Materialpaarungen die gemessenen Rei-
bungszahlen deutlich unter den von anderen Autoren bei Versuchen im Ultrahochvakuum be-
stimmten Werten, z.B. von fl = 6 für selbstgepaartes Ni [233], lagen. Im hier vorliegenden 
Vakuum mit 10-3 Pa waren noch ausreichend Sauerstoffinoleküle vorhanden, um bei den ein-
gestellten geringen Gleitgeschwindigkeiten eine Oxidation des stark sauerstoffaffmen Titans zu 
einem Suboxid zu ermöglichen. Da zudem die hexagonale Kristallstruktur des Titans deutlich 
weniger Gleitebenen aufweist als die kubisch raumzentrierte Austenitmatrix der NiTi-
Legierung oder das kubisch flächenzentrierte Ni-Grundmetall, wurden in Übereinstimmung mit 
den Ergebnissen von [167, 168] und im Gegensatz zu den Paarungen NiTi!NiTi und Ni/Ni re-
lativ geringe Reibungszahlen für die Ti/Ti-Paarung gemessen. Dagegen spiegelten die in der 
Reihenfolge NiTi/NiTi, Ti/Ti, Ni/Ni zunehmenden linearen und volumetrischen Verschleißbe-
träge der Scheiben (Bilder 3.48 und 3.49) die elastischen Eigenschaften der Grundmaterialien 
wider. Während für die nur bedingt elastisch verformbare Ni-Paarung (Bild 3.11) hohe vol. 
Verschleißbeträge bestimmt wurden, waren die superelastischen NiTi-Kontaktflächen nur 
leicht gefurcht und wiesen um ca. den Faktor 6 geringere vol. Verschleißbeträge W*v,o auf. 
Folgerungen fiir praktische Anwendungen von NiTi-Legierungen 
Die im Rahmen dieser Arbeit durchgefiihrten tribologischen Untersuchungen an einer selbstge-
paarten, superelastischen NiTi-Legierung haben einen signifikanten Einfluß der maximalen 
Hertzsehen Pressung zu Versuchsbeginn und der Gleitgeschwindigkeit auf die Reibungs- und 
Verschleißeigenschaften dieser Legierung gezeigt. Um diesen Einfluß zu verdeutlichen, wurde 
in Bild 4.17 die Abhängigkeit der Vorgänge Tribochemische Reaktion, Bildung oxidischer 
Deckschichten und MetalVMetall-Kontakt von der maximalen Hertzsehen Pressung zu Ver-
suchsbeginn Pmax und der Gleitgeschwindigkeit VR dargestellt. 
Man erkennt (Bild 4.17), daß zur Verbesserung der tribologischen Eigenschaften miniaturisier-
ter Bauteile aus NiTi-Legierungen die Kontaktflächen mit dem Ziel niedriger max. Hertzscher 
Pressungen (unter 400 MPa) dimensioniert und gleichzeitig geringe Gleitgeschwindigkeiten 
(unter 10 rnrnls) eingestellt werden sollten, um eine niedrige Reibungszahl und Verschleißin-
tensität durch einen tribochemischen Verschleißmechanismus zu erzielen. 
Werden max. Hertzsehe Pressungen über 400 MPa oder Gleitgeschwindigkeiten über 10 rnrnls 
benötigt, so können erst nach Durchlaufen eines Einlaufbereiches oxidische Deckschichten 
gebildet werden und als Folge Reibungszahl sowie Verschleißintensität von einer anfänglichen 
Hochlage in eine Tieflage übergehen. Für Anwendungen, bei denen ein Einlaufverhalten mit 
hoher Reibungszahl und Verschleißintensität toleriert werden kann, können so im stationären 
Bereich gute tribologische Eigenschaften erreicht werden. Da die Funktionsfähigkeit miniatu-
risierter Bauteile jedoch bereits durch wenige, im Einlaufbereich gebildete Verschleißpartikel 
beeinträchtigt werden kann, sollten für Anwendungen im Bereich der Mikrotechnik oder Me-
dizintechnik derartige Belastungen vermieden werden. 
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Bild 4.17: Abhängigkeit der für die Paarung NiTi/NiTi gefundenen Wechselwirkungsmecha-
nismen von der Gleitgeschwindigkeit VR und der max. Hertzsehen Pressung zu 
Versuchsbeginn Pmax (Luft mit RF = 50%). 
Oberhalb einer max. Hertzsehen Pressung von ca. 500 MPa sowie bei Gleitgeschwindigkeiten 
über 35 rnrnls muß aufgrund des sich einstellenden Meta11/Metall-Kontaktes mit hoher Rei-
bungszahl und Verschleißintensität gerechnet werden. Für Anwendungen mit Gleitkontakten 
zwischen Oberflächen, die hohen Flächenpressungen und/oder Gleitgeschwindigkeiten ausge-
setzt werden müssen, sollten daher alternative Materialien oder Beschichtungen eingesetzt 
werden. 
Insbesondere für medizintechnische Anwendungen ist aufgrund der erforderlichen Biokompa-
tibilität der eingesetzten Materialien zusätzlich der Einfluß der Beanspruchungsparameter so-
wie des Umgebungsmediums auf die chemische Zusammensetzung der reibbeanspruchten 
Oberflächen zu beachten. Die Ergebnisse dieser Arbeit haben gezeigt, daß unabhängig von den 
Versuchsbedingungen bereits nach kurzer Versuchsdauer nickelhaltige Verschleißpartikel und 
Kontaktflächen entstehen können und es zudem bei hohen Belastungen (Flächenpressungen 
über 500 MPa und/oder Gleitgeschwindigkeiten über 35 rnrnls) wie auch in Anwesenheit von 
Wassermolekülen (rel. Luftfeuchte über 30%) bei tribologischer Beanspruchung von NiTi-
Oberflächen zu einer deutlichen Nickelanreicherung der Kontaktflächen kommen kann. Als 
Folge nimmt die Reibungszahl im stationären Bereich zu und gleichzeitig muß mit einer we-
sentlichen Verschlechterung der Biokompatibilität der beanspruchten Oberflächen gerechnet 
werden. 
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Das Ziel der vorliegenden Arbeit war die Aufklärung der tribologischen Eigenschaften einer 
selbstgepaarten NiTi-Legierung bei ungeschmierter, einsinniger Gleitbeanspruchung im Mikro-
kontakt. Vergleichende Messungen an den reinen Metallen Nickel und Titan dienten einerseits 
als Referenz und trugen andererseits zur Klärung der aufgetretenen Effekte bei. 
Vor den tribologischen Versuchen wurden die Gefüge der Versuchsmaterialien licht- und 
transmissionselektronenmikroskopisch charakterisiert, Art und Dicke der natürlichen Oxid-
schichten auf den Probenoberflächen mit mikroanalytischen Verfahren bestimmt sowie tribo-
logisch relevante Kenngrößen wie Komgröße, Härte, Elastizitätsmodul und plastische 
Verformungsanteile gemessen. 
Die tribologischen Messungen wurden in einem miniaturisierten Stift-auf-Scheibe-Kontakt bei 
Raumtemperatur durchgeführt. Dabei wurde der Einfluß der Normalkraft (FN = 20 bis 
100 mN), der Gleitgeschwindigkeit (vR = 2 bis 50 mm/s) sowie des Umgebungsmediums 
(RF = 10 bis 90%, dest. Wasser, Hochvakuum) auf die Reibungs- und Verschleißkenngrößen 
ermittelt. Die verschlissenen Probekörper wurden anschließend mit geeigneten mikroskopi-
schen, profilometrischen und spektroskopischen Untersuchungsmethoden hinsichtlich der 
Verschleißerscheinungsformen analysiert. Unterschiede in den tribologischen Wechselwir-
kungsmechanismen der einzelnen Materialpaarungen wurden anhand der Eigenschaften der 
metallischen Grundmaterialien und ihrer Oxide erklärt. 
Alle drei selbstgepaarten Materialien zeigten einen ausgeprägten Einfluß der Normalkraft 
bzw. Flächenpressung, der Gleitgeschwindigkeit sowie des Umgebungsmediums auf den 
Verlauf der Reibungszahlen und der linearen Verschleißbeträge. Für die gefundenen Abhängig-
keiten spielten insbesondere die Stabilität der natürlichen Oxidschichten sowie die Ausbil-
dung und Stabilität von oxidischen Deckschichten und MetaUlMetaU-Kontakte eine 
wichtige Rolle. 
NiTi in Selbstpaarung lag bei den hier gewählten Versuchsbedingungen (vR = 2 mm/s, 
RF =50%) bis zu einer Normalkraft von ca. 55 mN bzw. einer maximalen Hertzsehen Pres-
sung zu Versuchsbeginn von Pmax < 400 MPa sowohl in den Reibungszahlen des Einlauf- und 
stationären Bereiches (J.lEB ~ J.lsB = 0,2 bis 0,25), als auch in der linearen Verschleißintensität 
(W11s = 0,05 bis 0,005 J.tm/m) deutlich unter den Werten der reinen Metalle. Ursache hierfür 
war eine stabile natürliche Oxidschicht zu Versuchsbeginn sowie ein tribochemischer Ver-
schleißmechanismus, der adhäsive Kaltverschweißungen verhinderte. 
Für die reinen Metalle wurden die natürlichen Oxidschichten bereits in diesem Belastungsbe-
reich instabil, da die größeren E-Moduln höhere max. Hertzsehe Pressungen zu Versuchsbe-
ginn bedingten und die geringere Härte der reinen Metalle die Stabilität der Oxidschichten 
zusätzlich verringerte. Als Folge kam es im Einlaufbereich zu MetaU/Metall-Kontakt mit 
hohen Reibungszahlen und Verschleißintensitäten aufgrundadhäsiver und abrasiver Wechsel-
wirkungen in der Kontaktfläche. 
Oberhalb von ca. FN =55 mN bzw. Pmax = 400 MPa versagte als Folge einer spannungsindu-
zierten Martensitbildung auch die natürliche Oxidschicht auf den NiTi-Proben. Als Folge wur-
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de eine ähnliche Verschleißintensität wie bei der Ti/Ti-Paarung von ca. 0,5 J!rnlm und eine 
deutlich niedrigere als bei selbstgepaartem Ni ( ca. 1 bis 2 J!rnlm) bestimmt. Die Reibungszahl 
!lEB war jedoch mit Werten von ca. 0,8 bis 0,95 höher als bei den beiden reinen Metallen. 
Bei der Standardnormalkraft von FN = 60 mN wurde dieses EinlaufVerhalten mit hohen Rei-
bungszahlen und V erschleißintensitäten fiir alle drei Versuchspaarungen unabhängig von der 
Gleitgeschwindigkeit oder Feuchte im Kontaktbereich festgestellt. 
Mit zunehmender Versuchsdauer wurden fiir alle drei Paarungen bei Belastungen entsprechend 
den anfänglichen max. Hertzsehen Pressungen zwischen 400 und 500 MPa fiir NiTi/NiTi und 
über 280 MPa fiir Ti/Ti bzw. 350 MPa fiir Ni/Ni die entstehenden, oxidierten Verschleißtell-
ehen zu oxidischen Deckschichten kompaktiert. Bei der Standardnormalkraft von FN = 60 mN 
und einer Luftfeuchte von RF = 50% wurde dieses Verhalten bei Gleitgeschwindigkeiten bis 
35 mrnls fiir die Paarung NiTi/NiTi und bei allen gemessenen Geschwindigkeiten fiir Ni/Ni und 
Ti/Ti, sowie bei VR = 2 mrnls unabhängig von der Feuchte im Kontaktbereich fiir alle drei Paa-
rungen bestimmt. 
Blieben die Deckschichten während der tribologischen Beanspruchung stabil, so sanken Rei-
bungszahl und lineare Verschleißintensität durch verringerte Adhäsion und Abrasion mit Errei-
chen eines kritischen Gleitweges in eine Tießage. Dieser tribologische Mechanismus trat fiir 
die Paarung NiTi!NiTi bei Normalkräften von FN = 60 bis 90 mN (anfängliche Hertzsehe Pres-
sung zu Versuchsbeginn Pmax = 400 bis 500 MPa), fiir Ni/Ni von 40 bis 100 mN (pmax = 740 bis 
1050 MPa) bzw. fiir Ti/Ti von 20 bis 60 mN (pmax = 450 bis 670 MPa) auf. Auch bei Gleitge-
schwindigkeiten VR von 2 bis 35 mrnls (NiTi/NiTi), 2 bis 20 mrnls (Ni/Ni) bzw. 2 bis 10 mrnls 
(Ti/Ti) und Luftfeuchten von 10 bis 90% (NiTi!NiTi und Ni/Ni) bzw. 10 bis 70% (Ti/Ti) sowie 
in dest. Wasser fiir NiTi/NiTi wurden stabile Deckschichten gebildet. Bei einer mittleren Luft-
feuchte von RF = 50% waren die erreichten Reibungszahlen in diesem stationären Bereich fiir 
die Paarungen NiTi/NiTi und Ti/Ti durch den Kontakt der Ti-Oxid haltigen Oberflächen der 
Schichtbereiche auf Stift und Scheibe gegeben und stimmten daher mit J.lss = 0,2 bis 0,3 annä-
hernd überein. Mit steigender Feuchte kam es jedoch durch die Überlagerung von Oxidations-, 
Reduktions- und Diffusionseffekten zunehmend zu einer tribologisch induzierten Entmischung 
der oxidischen Deckschichten der NiTi-Stifte mit der Ausbildung von Inseln aus reinem, metal-
lischem Ni. Als Folge nahm die Reibungszahl im stationären Bereich mit steigender Feuchte zu 
und stimmte in dest. Wasser mit dem fiir die Paarung Ni/Ni unter gleichen Versuchsbedingun-
gen gemessenen Wert überein. In trockener Luft mit RF = 1 0% dagegen bildeten sich dünne, 
homogene Deckschichten ohne Nickelinseln im Kontaktbereich aus, die in Kombination mit der 
vergleichsweise hohen Härte der NiTi-Legierung sehr geringe Reibungszahlen im stationären 
Bereich von ca. 0,08 bei gleichzeitig niedriger lin. Verschleißintensität von ca. 0,005 J!rnlm 
bewirkten. 
Bei bestimmten Belastungen, Gleitgeschwindigkeiten oder Feuchten wurden die Deckschich-
ten fiir die Paarungen der reinen Metalle während der Versuchsdauer instabil. 
Bei der Paarung Ni/Ni kam es bei 20 mN s FN < 35 mN bzw. 610 MPa s Pmax < 740 MPa so-
wie in dest. Wasser zu einem vollständigen Abplatzen der Deckschicht am Stift. Bei den klei-
nen Normalkräften lag die Ursache in der Sprödigkeit des gebildeten Ni-Oxids sowie der 
schwachen Kompaktierung der Abriebpartikel und geringen Kaltverfestigung des metalli-
schen Grundmaterials bei diesen geringen Belastungen begründet. Es resultierten erhöhte 
Abrasion und Adhäsion und somit hohe Reibungszahlen von ca. 0,8 und eine hohe Ver-
schleißintensitätvon 0,1 J!rnlm bis zum Versuchsende. In dest. Wasser war die adhäsionsmin-
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dernde und damit trennende Wirkung der Wassermoleküle auf die Abriebteilchen für diesen 
Effekt verantwortlich. Da die gebildeten Verschleißpartikel aus gleichem Grunde deutlich 
feiner waren als in Luft und die höhere Normalkraft von FN = 60 mN eine Härtezunahme der 
metallischen Stiftkontaktfläche durch Kaltverfestigung ermöglichte, kam es in Kombination 
mit der Schmierwirkung des dest. Wassers zu einem Poliereffekt und vergleichsweise niedrige-
ren Reibungszahlen von ca. f.lss = 0,65 und Verschleißintensitäten von ca. 0,04 flm/m. 
Bei geringen Luftfeuchten von RF = 10% wurden die Deckschichten für die Paarungen der 
reinen Metalle instabiler, da lose Verschleißpartikel die dünnen Deckschichten vermehrt abra-
siv beanspruchten und aufgrund des abnehmenden Hydroxidanteils die Sprödigkeit insbeson-
dere der Ni-Oxidschicht zunahm. Daraus resultierte eine erhöhte Verschleißintensität im 
stationären Bereich von 0,05 flm/m (Ni/Ni) bzw. 0,1 flm/m (Ti/Ti). Mit zunehmender Luft-
feuchte wurde der Anteil an duktilen Hydroxiden in den Deckschichten höher, so daß bei 
RF = 70% für die Paarung Ni/Ni ein Minimum im lin. Verschleißbetrag von ca. 40% des bei 
RF = 10% gemessenen Wertes erreicht wurde. Wurde die Luftfeuchte darüber hinaus auf 
RF = 90% erhöht, so nahm der metallische Anteil der Ni-Kontaktflächen deutlich zu, so daß 
die Verschleißintensität im stationären Bereich mit 0,05 flmlm wiederum vergleichsweise hoch 
blieb. Die Begründung hierfür lag in der adhäsionsmindernden Wirkung der adsorbierten 
Wassermoleküle, die ein leichteres Entfernen der Abriebpartikel aus dem Kontaktbereich be-
wirkte und eine effektive Kompaktierung verhinderte. 
Mit steigender Belastung wurden die Deckschichtbereiche für selbstgepaartes Ni durch die 
zunehmende Kompaktierung der Abriebpartikel und die steigende Härte des beanspruchten 
Grundmaterials stabiler und glatter, so daß die Reibungszahl im stationären Bereich bis auf 0,6 
bei FN = 100 mN und die lin. Verschleißintensität aufca. 0,03 bis 0,04 flm/m abnahm. Dagegen 
überstieg die Dicke der oxidischen Ti-Deckschichten für FN = 65 bis 100 mN entsprechend 
Pmax = 670 bis 770 MPa einen kritischen Wert von ca. 1 f.!m und brach als Folge unter der 
tribologischen Beanspruchung auf. Die harten, losen Bruchstücke führten zu einer starken 
Furchung des weicheren Grundmaterials und als Folge zu hohen Reibungszahlen von 0,75 bis 
0,8 und Verschleißintensitäten von 0,1 flm/m. Die Begründung für diesen Unterschied zu den 
Ni-Oxid-Deckschichten lag in der vergleichsweise hohen Oxidationsgeschwindigkeit des Titans 
im tribologischen Kontakt. Der gleiche Verschleißmechanismus trat bei der Standardnormal-
kraft von FN = 60 mN bei Gleitgeschwindigkeiten von VR = 10 bis 50 mm!s für Ti/Ti sowie bei 
VR = 20 bis 50 mm!s für Ni/Ni auf, da die mit zunehmender Gleitgeschwindigkeit steigenden 
Kontakttemperaturen eine Beschleunigung der Oxidation der reinen Metalle bewirkten. Da 
gleichzeitig jedoch die Dicke der Deckschichtbruchstücke im Vergleich zu den bei kleiner Ge-
schwindigkeit VR = 2 mmls gebildeten Schichten deutlich zunahm, erfolgten die Reibungsvor-
gänge nur noch innerhalb dieser oxidischen Partikel und Partikelagglomerate, woraus 
hohe Reibungszahlen im stationären Bereich von 0,8 (Ti/Ti) bzw. 0,9 (Ni/Ni), aber insbesonde-
re für die Paarung Ni/Ni relativ geringe Verschleißintensitäten von 0,005 f.!mlm resultierten. 
Die Oxidation des Titans wurde auch durch die Anwesenheit von Feuchtigkeit im Kontaktbe-
reich beschleunigt, wobei die Stabilität der gebildeten Deckschicht zusätzlich durch eine Was-
serstoffversprödung vermindert wurde. Aus diesem Grunde wurde der gleiche tribologische 
Mechanismus mit hohen Reibungszahlen im stationären Bereich bei gleichzeitig verringerter 
Verschleißintensität für die Paarung Ti/Ti auch in feuchter Luft mit RF = 70 bis 90 % sowie in 
dest. Wasser gefunden. 
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Im Gegensatz zu den selbstgepaarten reinen Metallen wurde für die NiTi/NiTi-Paarung bei 
maximalen Hertzsehen Pressungen oberhalb von 500 MPa (d.h. FN = 90 bis 100 mN) und für 
hohe Gleitgeschwindigkeiten von 35 bis 50 mm/s der Metall/Metall-Kontakt des Einlaufbe-
reiches bis zum Versuchsende beibehalten, da die zunehmende Größe der Verschleißpartikel 
und die langsame Oxidationskinetik der Legierung in beiden Fällen die Ausbildung einer oxidi-
schen Deckschicht im Kontaktbereich verhinderte. Somit kam es durch Adhäsion und Abrasion 
während der gesamten Versuchsdauer zu hohen Reibungszahlen von ca. 0,8 bis 0,9 und kon-
stant hoher Verschleißintensität von ca. 0,3 J.trnlm. Wegen der gegenüber Ni bevorzugten Oxi-
dation des Ti war die metallische Matrix deutlich an Ti verarmt bei gleichzeitiger Ni-
Anreicherung. Diese tribologisch induzierte Stöchiometrieänderung des Grundmaterials be-
wirkte in Kombination mit den bei steigender Belastung oder Gleitgeschwindigkeit um einige K 
zunehmenden Blitztemperaturen eine Stabilisierung des NiTi-Austenits. Aus diesem Grunde 
war eine spannungsinduzierte Martensitbildung in diesem Versuchsstadium trotz der Rauheit 
der Verschleißflächen und der damit lokal hohen, wahren Flächenpressung unwahrscheinlich. 
Im Hochvakuum waren aufgrundder geringen Anzahl an verfügbaren Gasmolekülen die wah-
ren Kontaktverhältnisse für alle drei Materialpaarungen durch große, metallische Verschleiß-
partikel und Materialübertrag gekennzeichnet, deren Härte als Folge einer Kaltverfestigung 
gegenüber den unbeanspruchten Grundmaterialien deutlich erhöht war. Da somit insbesondere 
die Scheiben stark abrasiv beansprucht wurden und die Adhäsion deutlich höher war als bei 
Versuchen in Luft, resultierten hohe Reibungszahlen und Verschleißbeträge der Scheiben, je-
doch niedrige Verschleißbeträge der Stifte. Die mittlere Reibungszahl im stationären Bereich 
lag für die Ti/Ti-Paarung aufgrund der hexagonalen Kristallstruktur und der hohen Sauer-
stoffaffmität des Ti mit J.tss = 0,6 deutlich unter den Werten der Paarungen NiTi!NiTi 
(J.tss = 1,4) und Ni/Ni (J.tss = 1,2). Dagegen spiegelten die in der Reihenfolge NiTi/NiTi, Ti/Ti, 
Ni/Ni zunehmenden linearen und volumetrischen Verschleißbeträge der Scheiben die in glei-
cher Reihenfolge abnehmenden elastischen Eigenschaften der Grundmaterialien wider. 
Aus den Ergebnissen kann gefolgert werden, daß für praktische Anwendungen die Kontakt-
flächen von NiTi-Gleitpaaren mit dem Ziel geringer max. Hertzscher Pressungen (unter 
400 MPa) dimensioniert und gleichzeitig niedrige Gleitgeschwindigkeiten (unter 10 mm/s) ein-
gestellt werden sollten, um lokale spannungsinduzierte Martensitbildung zu vermeiden und 
einen tribochemischen Verschleißmechanismus zur Verbesserung der tribologischen Eigen-
schaften zu ermöglichen. Oberhalb von ca. 500 MPa max. Hertzscher Pressung sowie bei 
Gleitgeschwindigkeiten über 35 mm/s muß aufgrund des sich einstellenden Metall/Metall-
Kontaktes mit hoher Reibungszahl und Verschleißintensität gerechnet werden. 
Insbesondere für medizinische Anwendungen von NiTi-Legierungen ist zu beachten, daß im 
Rahmen dieser Arbeit unabhängig von den Versuchsbedingungen bereits nach kurzer Ver-
suchsdauer nickelhaltige Verschleißpartikel und Kontaktflächen gefunden wurden. Aufgrund 
der gegenüber Nickel bevorzugten Oxidation des Titans kann es zudem bei tribologischer Be-
anspruchung von NiTi-Paarungen bei hohen Belastungen (Flächenpressungen über 500 MPa 
und/oder Gleitgeschwindigkeiten über 35 mm/s) wie auch in Anwesenheit von Wassermolekü-
len (rel. Luftfeuchte über 30%) zu einer deutlichen Ni-Anreicherung der Kontaktflächen kom-
men. Als Folge nimmt die Reibungszahl im stationären Bereich zu und gleichzeitig muß mit 
einer wesentlichen Verschlechterung der Biokompatibilität der reibbeanspruchten Oberflächen 
gerechnet werden. 
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